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Ich glaube, dass eines Tages Wasserstoff und Sauerstoff, aus denen sich Wasser 
zusammensetzt, allein oder zusammen verwendet, eine unerschöpfliche Quelle von 
Wärme und Licht bilden werden. 
 
 
Jules Verne, aus "Die geheimnisvolle Insel", 1874 
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1 Einleitung   
 
Der Klimawandel und die unbestrittene Endlichkeit der Vorräte fossiler Brennstoffe 
auf der Erde erfordern das Erschließen neuer Energieträger. Wasserstoff wird im 
Hinblick auf die weltweiten Klimaveränderungen sowie auf geopolitische 
Abhängigkeiten von fossilen Energieträgern als sauberer, sicherer, vielseitiger und 
innovativer Energieträger der Zukunft angesehen [SP1, SP2, SP3]. Dabei spielt 
Wasserstoff eine zentrale Rolle in der so genannten Wasserstoffwirtschaft. Darunter 
versteht man eine Energiewirtschaft, in der ein wesentlicher Teil der Gesamtenergie 
durch Wasserstoff geliefert wird, der seinerseits aus Energiequellen ohne Netto-
Treibhausemissionen stammt [Rom06]. Die Wasserstoffwirtschaft stellt demnach 
eine zukunftweisende, umweltverträgliche und auf Nachhaltigkeit angelegte 
Energieversorgung dar. Als eine der größten, mit dem Übergang zu einer 
Wasserstoffwirtschaft verknüpften Aufgabe der Forschung und Entwicklung stellt sich 
zunehmend die Wasserstoffspeicherung heraus, die in einem wasserstoffbasierten 
Energiekreislauf als Bindeglied zwischen Erzeugung und Konsumierung eine 
zentrale Bedeutung einnimmt [SP4, SP5]. Besonders für mobile und portable 
Anwendungen besteht ein dringender Bedarf an sicheren, volumeneffizienten, 
leichtgewichtigen sowie kostengünstigen Speichertechnologien.  
 
Im Zuge der Entwicklung der Wasserstofftechnologie werden mehrere Möglichkeiten 




Abbildung 1.1: Methoden der Wasserstoffspeicherung [Buc82, Fic05]. 
 
Druckgaswasserstoff- bzw. Flüssigwasserstoff-Speicherung sind zurzeit die 
gängigsten Formen der Speicherung [Eic08]. Jedoch stellt die Speicherung von 
Wasserstoff sowohl im komprimierten als auch im flüssigen Zustand einerseits 
extrem hohe Anforderungen an die Systemsicherheit, und andererseits liefern diese 
Formen der Speicherung nicht die gewünschten H2-Speicherdichten. So konnten die 
im Jahr 2009 vom Department of Energy für 2015 anvisierten Ziele einer Wasser-
stoffspeicherdichte von 5,5 Gew.-% zusammen mit 40 kg(H2)m-3 nicht erfüllt werden 
(vgl. Tabelle 1.1) [SP6, SP7]. Die Feststoffspeicherung von Wasserstoff in 
Leichtmetall- und Komplexhydriden stellt dagegen eine sichere und kostengünstige 
Speichertechnologie mit hohen gravimetrischen und volumetrischen Speicherdichten 
dar und kann diesbezüglich die gestellten Anforderungen erfüllen. Außerdem ist die 
Anwendung von Metallhydriden nicht ausschließlich auf mobile oder stationäre 
Speicherung von Wasserstoff begrenzt. Zwei Metallhydride mit einer 
H2-Speicherung 
Physikalische Verfahren Chemische Verfahren 
Flüssig-H2 Druckgas Metallhydride Komplexhydride 
Adsorption 
(Zeolithe, GNF, 
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unterschiedlichen Stabilität lassen sich z.B. in Wärmespeichersystemen 
(thermochemische Wärmepumpen) einsetzen, die ihre Anwendung in 
solarthermischen Kraftwerksprozessen finden werden [Fel09]. Außerdem werden 
Metallhydride bereits als Elektrodenmaterialien reversibler Batterien (z.B. in Nickel-
Metallhydrid Akkumulatoren) und zur Wasserstoffreinigung (Permeations-
membranen) eingesetzt [Var09]. 
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Abbildung 1.2 stellt einen Vergleich verschiedener Formen der 
Wasserstoffspeicherung dar, in dem die volumetrische Speicherdichte über die 
gravimetrische Speicherdichte aufgetragen ist (aus [Züt09]). Daraus lässt sich 





Abbildung 1.2: Vergleich verschiedener Formen der Wasserstoffspeicherung hinsichtlich 
volumetrischer und gravimetrischer Speicherdichte (aus [Züt09]). 
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Die ersten Untersuchungen zu Wasserstoff-Metall-Reaktionen wurden von Graham 
im Jahr 1866 durchgeführt. Er entdeckte dabei die reversible Aufnahme von 
gasförmigem Wasserstoff durch Palladium [Gra66]. Der Möglichkeit der Wasserstoff-
Speicherung in Metallen wurde jedoch lange Zeit keine größere Bedeutung 
beigemessen, bis in der zweiten Hälfte des 20. Jahrhunderts nachgewiesen wurde, 
dass auch andere Metalle und Metalllegierungen (z.B. FeTi, VTiFe, MgNi, NaAl, 
MgLi) Wasserstoff chemisch reversibel speichern können [Lib58, Rei74, Sch88]. 
Weiterhin gerieten wegen des günstigen Masseverhältnisses zwischen Wasserstoff 
und dem Speichermaterial so genannte Komplexhydride in den Blickpunkt der 
Forschung [Vuc70]. In den siebziger Jahren wurden vom Brookhaven National 
Laboratory, New York, vom Battelle-Institute, Genf, und vom Phillips Research 
Laboratory, Eindhoven, die ersten Metall-Wasserstoff-Systeme (Hydride) für den 
technischen Einsatz entwickelt [Vuc70, Mal74, Rei74, Buc82]. Damit schuf man die 
Voraussetzungen für die Anwendung von Wasserstoff in neuen Bereichen. So 
präsentierte beispielsweise Daimler-Benz schon Ende der 1970er Jahre einen 
Transporter mit Wasserstoffantrieb, dessen Tank aus einem FeTi-Block bestand 
[Buc82]. Das Volumen des Speichers war zwar nur doppelt so groß wie das eines 
gewöhnlichen Benzintanks, aber um das 20-fache schwerer. Seither konzentriert sich 
die Grundlagenforschung auf die Wasserstoffsorptionseigenschaften von hydrid-
bildenden Leichtmetallegierungen.  
 
In diesem Zusammenhang hat sich als nahezu eigenes Forschungsgebiet die 
Wasserstoffspeicherung in Magnesium herausgebildet, dessen Hydrid (MgH2) wegen 
seines Bindungscharakters (sowohl ionische als auch kovalente Bindungseigen-
schaften) eine Zwischenposition zwischen den konventionellen Metallhydriden und 
den Komplexhydriden einnimmt (siehe Kapitel 2). Der deutliche Vorteil gegenüber 
den konventionellen Metallhydriden liegt in der hohen gravimetrischen Wasserstoff-
speicherdichte von max. 7,6 Gew.-%. Als nachteilig haben sich anfangs hingegen die 
Thermodynamik und die Kinetik der Hydrierungs- und Dehydrierungsreaktionen von 
Magnesiumhydrid erwiesen [Jai10]. 
Im Laufe der Forschung erkannte man, dass die Dissoziation von Wasserstoff 
begünstigt und damit die Beladung von Mg und die Hydridbildung deutlich be-
schleunigt werden, wenn nanoskalige, katalytisch wirkende Partikel beigemischt 
werden. Besonders Übergangs- und Seltenerdmetalle bzw. deren Oxide und 
teilweise Hydride zeigen eine starke katalytische Wirkung [Dar80, Sel88, Lia99, 
Oel01, Kwo08]. 
Weiterhin wurde bestätigt, dass sich Nanostrukturierung und Defektreichtum der 
Speichermaterialien günstig auf die Reaktionskinetik sowie die Speicherkapazität 
auswirken (sehr hohe „innere Oberfläche“, kurze Diffusionswege) [Zal97]. Die in der 
Literatur im Zusammenhang mit der Eignung zur Wasserstoffspeicherung disku-
tierten nanostrukturierten Leichtmetalllegierungen wurden zum überwiegenden Teil 
durch mechanisches Legieren synthetisiert, d.h. durch zeit- und energieintensive 
Mahlprozesse (high-energy ball milling) [Var09]. Andere Verfahren, wie z.B. die 
direkte Synthese von Magnesiumhydrid aus den Elementen über die 
Homogenkatalyse mit Übergangsmetallverbindungen [Bog80], PVD (physical vapour 
deposition) [Wir08] oder equal channel angular pressing [Lok07] sind meist 
technologisch kompliziert. Von daher ist es erstaunlich, dass die rasche Abkühlung 
von Schmelzen, welche zu den etablierten Nanostrukturierungsverfahren zählt, im 
Zusammenhang mit der Wasserstoffspeicherung in Mg-Legierungen erst in jüngster 
Zeit, vereinzelt und teilweise mit widersprüchlichen Ergebnissen untersucht worden 
ist [Spa04, Wu09, Var09, Zha11]. Ein verbreitetes Verfahren zur Rascherstarrung 
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von metallischen Schmelzen ist das Melt-Spinning. Das Melt-Spinning-Verfahren 
bietet gegenüber anderen Nanostrukturierungsverfahren eine Reihe von Vorteilen, 
beispielsweise bzgl. der Homogenität der Elementverteilung, der Prozesskosten oder 
des Up-Scaling (siehe Abschnitt 2.2).  
 
Ziel der vorliegenden Arbeit ist die Synthese nanokristalliner, hydridbildender Mg-
Legierungen mittels Melt-Spinning sowie die Aufklärung der Struktur-Eigenschafts-
Beziehung hinsichtlich ihrer Wasserstoffsorptionseigenschaften. Zudem soll am 
Beispiel von Ni und Cu als Übergangsmetalle und Y als Metall der Seltenen Erden 
der Einfluss dieser katalytisch wirkenden Komponenten in rascherstarrten Mg-
Legierungen untersucht und aufgeklärt werden. 
 
Im folgenden Kapitel werden die zum Verständnis der Arbeit notwendigen 
Grundlagen zur Wasserstoffspeicherung in Metallhydriden und in rascherstarrten 
Materialien dargestellt. Dies beinhaltet sowohl eine allgemeine theoretische 
Beschreibung des Systems Metall-Wasserstoff als auch Fragen zur 
Wasserstoffspeicherung in Mg-Legierungen. Außerdem wird neben einer Darstellung 
des amorphen Zustandes einschließlich gängiger Kriterien zur Glasbildung das Melt-
Spinning-Verfahren präsentiert. 
In Kapitel 3 werden Erläuterungen zu verwendeten Materialien, der 
Probenherstellung und einzelnen Analysenmethoden vorgestellt. 
Das Kapitel 4 ist den experimentellen Ergebnissen der untersuchten Systeme 
gewidmet. Hier werden sowohl die Strukturuntersuchungen als auch die Ergebnisse 
der Wasserstoff-Sorptionsuntersuchungen vorgestellt und diskutiert. Der 
Schwerpunkt liegt dabei auf der Aufklärung der Struktur-Eigenschafts-Beziehungen 
und dem Verständnis der Wirkung der Legierungselemente.  
In Kapitel 5 werden die gewonnenen Erkenntnisse zum Einfluss der 
Legierungselemente auf die Struktur, ihre Erhaltung, die thermische Stabilität und 
ihre Wasserstoffsorptionseigenschaften der untersuchten Systeme verglichen und 
diskutiert. 
Schließlich erfolgen in Kapitel 6 eine Zusammenfassung der Ergebnisse und ein 
Ausblick auf zukünftige Arbeiten. 
  




2.1 Wasserstoffspeicherung in Metallhydriden 
2.1.1 Einführung 
 
Wasserstoff steht an erster Stelle im Periodensystem und ist damit das leichteste 
aller Elemente. Gleichzeitig ist es – bezogen auf Lithosphäre, Hydrosphäre und 
Atmosphäre - das mit Abstand häufigste Element mit einer Häufigkeit der Atome von 
über 92,7 % [Eic08]. Betrachtet man die gravimetrischen Anteile aller chemischen 
Elemente belegt Wasserstoff mit 0,88 % immerhin noch Platz neun [Ekk07]. Tabelle 
2.1 fasst die wichtigsten Eigenschaften des Wasserstoffes zusammen. 
 
Tabelle 2.1: Eigenschaften des Wasserstoffs bei Normalbedingungen (0 °C und 1 atm) [Eic08]. 
Molare Masse: 2,0158 g/mol 
Elektronegativität 2,2 
Dichte 0,09 kg/m3 
(volumetrischer) Heizwert 10 MJ/m3 
spezifische Wärmekapazität cp 14,32 J/gK 
spezifische Wärmekapazität cv 10,17 J/gK 
Wärmeleitfähigkeit 0,184 W/mK 
Diffusionskoeffizient 0,61 cm2/s 
 
Entdeckt wurde Wasserstoff im Jahr 1766 von Henry Cavendish, der bei der 
Reaktion von Zink mit Schwefelsäure ein unbekanntes Gas bemerkt hatte [Züt08]. 
Die Tatsache, dass bestimmte Metalle Wasserstoff absorbieren können, und damit 
Hydride bilden, wurde erst 100 Jahren nach der Entdeckung des Wasserstoffs 
belegt. 1866 berichtete Thomas Graham von der Fähigkeit von Palladium, 
Wasserstoff zu absorbieren [Gra66]. Die anschließenden Arbeiten von Sieverts 
Anfang des 20. Jahrhunderts haben gezeigt, dass auch andere Metalle in der Lage 
sind, Wasserstoff unter bestimmten Bedingungen zu absorbieren [Sie07, Sie15, 
Sie38]. Diesen Untersuchungen der Wasserstoffspeicherung in Metallen wurde 
jedoch für lange Zeit keine größere Bedeutung beigemessen. Erst nach der 
Entdeckung der Hydride der intermetallischen Phasen in den sechziger Jahren des 
letzten Jahrhunderts wurden die Metall-Wasserstoff-Systeme (Hydride) für den 
technischen Einsatz interessant. Die ersten Hydride der intermetallischen Phasen 
ZrNiH3 wurden von Libowitz 1958 beschrieben [Lib58]. In den 
Forschungseinrichtungen Phillips Research Laboratory und Brookhaven National 
Laboratory wurde die Wasserstoffabsorption von auf Seltenen Erden (SE) 
basierenden AB5-Typ Hydriden (SmCo5, LaNi5, MmNi5) erstmals untersucht [Vuc70, 
Rei74b]. Im Jahr 1974 beschrieben Reilly und Wiswall die Speicherwirkung des FeTi-
Hydrids [Rei74]. Die Öl- und Energiekrise 1973/74 hat das Interesse an der 
Wasserstoffwirtschaft erheblich verstärkt, so dass die Forschung auf dem Gebiet der 
Metall-Wasserstoff-Systeme wesentlich vorangetrieben wurde und in der Folgezeit 
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neue komplexe Speichermaterialien (z.B. Mg2FeH6, Mg2NiH4 [Did84]) entwickelt 
werden konnten [Var09]. 
 
Heutzutage ist bekannt, dass allein 50 metallische Elemente in der Lage sind, 
Wasserstoff aufzunehmen und mit ihm chemische Bindungen (binäre Metallhydride) 
einzugehen [Züt08]. Bezieht man Legierungen mit ein, so ergibt sich eine riesige 
Zahl an möglichen Hydridspeichermaterialien (ternäre oder mehrphasige 
Metallhydride). 
 
In den folgenden Abschnitten soll näher auf die thermodynamischen Aspekte der 
Metallhydride und auf die Reaktionskinetik der Hydridbildung eingegangen werden.  
2.1.2 Thermodynamische Aspekte 
 
Allgemein wird die chemische Reaktion von einem Metall (M) mit gasförmigem 
Wasserstoff durch folgende Gleichung 2.1 beschrieben: 
 
22
HxM +        xMH ,  ∆Hf < 0 (2.1) 
 
mit der ∆Hf als Bildungsenthalpie (kJ/mol) [Fuk93]. 
Die thermodynamischen Aspekte der Hydridbildung lassen sich am einfachsten 
mittels Konzentrations-Druck-Isothermen (englisch: PCI - pressure-composition 
isotherms bzw. PCT- pressure-composition-temperature) und der Van't-Hoff-Gerade 
darstellen (siehe auch Gleichung 2.10). Damit wird die Wasserstoffkonzentration im 
Metall in Abhängigkeit vom Wasserstoffgleichgewichtsdruck peq(H2) bei konstanter 




Abbildung 2.1: Ideale Konzentrations-Druck-Isotherme für ein Metallhydrid (MH) (a) und 
Konstruktion der Van't-Hoff-Gerade (b) [nach Züt08]. Die Wasserstoffkonzentration [H/M] ist in 
Wasserstoff-Atom pro Metall-Atom angegeben. 
 
Betrachtet man eine Konzentrations-Druck-Isotherme bei der Absorption von 
Wasserstoff in Metallen, so unterscheidet man zwischen drei Bereichen [Züt08]: 
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• Bereich I 
Bei geringen Wasserstoffdrücken peq(H2) oder bei hohen Temperaturen löst sich 
Wasserstoff in den Zwischengitterplätzen des Metalls und bildet eine feste Lösung 
von atomarem Wasserstoff im Metall (Gittergas) [Fuk93]. Diese Phase wird in der 
einschlägigen Literatur üblicherweise als α-Phase bezeichnet [Ale69].  
Der Zusammenhang zwischen dem äußeren Wasserstoffpartialdruck und der 




pKcc =  (2.2) 
 
mit cH und cmax als Wasserstoffkonzentration bzw. maximaler 
Wasserstoffkonzentration, Ks als Gleichgewichtskoeffizient und pH2 als 
Wasserstoffpartialdruck. Im Bereich I existieren also zwei Komponenten (K) im 
System (Metall und Wasserstoff) und zwei Phasen (P) (Gasphase und feste Phase). 
Gemäß der Gibbsschen Phasenregel (Gleichung 2.3) verfügt das bestehende 
System im Bereich I über zwei intensive Zustandsgrößen (F), nämlich Temperatur 
und Druck. 
 
2+−= PKF  (2.3) 
 
Da die Temperatur unter isothermischen Bedingungen konstant ist, hängt also die 
Wasserstoffkonzentration ausschließlich vom Druck ab. 
 
• Bereich II 
Wird der Wasserstoffdruck weiter erhöht, verstärkt sich die H-H-Wechselwirkung im 
Metallgitter, die schließlich Keimbildung und anschließend Keimwachstum einer 
neuen wasserstoffreichen Phase (Hydrid- oder β-Phase) verursacht. Hydride sind 
überwiegend stöchiometrische Verbindungen mit einer geordneten Verteilung von 
Wasserstoff. Der Wasserstoff nimmt Zwischengitterplätze im Metallgitter ein [Fuk93]. 
In kubischen und hexagonalen Gittern besetzen die Wasserstoffatome dabei 




Abbildung 2.2: (O)ktaederlücken und (T)etraederlücken, die von Wasserstoffatomen in kubisch 
flächenzentrierten (fcc), hexagonal dicht gepackten (hcp) und kubisch raumzentrierten (bcc) Gittern 
besetzt werden (aus [Fuk93]). 
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Solange die beiden festen Phasen (α und β) sowie die H2-Gasphase vorliegen, 
verfügt das System gemäß Gleichung 2.3 über einen einzigen Freiheitsgrad. Wird die 
Temperatur in diesem Fall als eine unabhängige Variable definiert, so werden alle 
anderen Variablen im Gleichgewicht durch die Funktion der Temperatur beschrieben. 
Unter isothermen Bedingungen (T = const und damit F = 0) findet also die Bildung 
der β-Phase unter einem konstanten Gleichgewichtsdruck (Plateaudruck) statt und 
es entsteht in diesem Bereich ein flaches Druckplateau [Fri95]. Der Endpunkt des 
auftretenden Druckplateaus gibt die Stöchiometrie des Hydrids und die maximale 
reversible Wasserstoffkonzentration im Hydrid an.  
An dieser Stelle muss auch betont werden, dass reale Metall-Wasserstoff-Systeme 
nur in den seltensten Fällen ein waagerechtes Druckplateau aufweisen. 
Üblicherweise steigt der Druck linear mit der Konzentration an. In der Literatur wird 
dieser Effekt den Inhomogenitäten im Metallgefüge zugeschrieben [Hus80] und kann 






pdaktorSteigungsf =  (2.4) 
 
Beispielsweise für Mg-MgNi-Legierungen liegt der Steigungsfaktor im Bereich 
zwischen 0,97 (bei 250 °C) und 0,67 (bei 300 °C) [Deh08]. 
 
• Bereich III 
Nachdem die Hydridbildung vollständig abgeschlossen ist, liegt nur noch eine feste 
β-Phase (Hydrid) vor. Eine weitere H2-Partialdruckerhöhung führt zur Lösung von 
Wasserstoffatomen im Gitter des Hydrids [Buc82].  
Abbildung 2.1 zeigt außerdem, dass die Erhöhung der Reaktionstemperatur zur 
Steigerung des Gleichgewichtsdrucks führt. Gleichzeitig wird das Druckplateau 
kürzer, so dass der Zwei-Phasen-Bereich ab einer bestimmten Temperatur (kritische 
Temperatur Tc) nicht mehr existiert. In diesem Fall ist der Übergang von der α-Phase 
zu der β-Phase kontinuierlich. 
Im Zwei-Phasen-Gebiet (Bereich II) befinden sich die α-Phase, die β-Phase und das 
Wasserstoffgas im thermodynamischen Gleichgewicht. Aus diesem Grund beträgt 
die Änderung der freien Enthalpie G des gesamten Systems 0 [Fri95]. Für Reaktion 
2.1 gilt damit: 
022
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=−− HMMH GGxGx x  (2.5) 
 
Wird H2 als ideales Gas betrachtet, was bei Drücken < 100 bar hinreichend genau 






⎛+= 00 ln)(),( 22 p
p
RTTGTpG eqHeqH  (2.6) 
 
mit p0 (1 bar) Standarddruck, R als universelle Gaskonstante und )(0
2
TGH  als die 
molare freie Enthalpie von Wasserstoff. Die molare freie Enthalpie von Feststoffen 
kann bei guter Näherung als druckunabhängig angenommen werden [Atk07]. Damit 
lässt sich die Gleichung 2.5 wie folgt umformen: 




















Aus der Definition der freien Standardreaktionsenthalpie ergibt sich: 
 
000
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wobei 0iH  und 
0
iS  die Standardreaktionsenthalpie bzw. die 




























Die in Klammern stehenden Terme entsprechen der Definition der 
Standardbildungsenthalpie 0fH∆  bzw. -entropie 0fS∆  pro mol H2 des Hydrids MHx 













⎛  (2.10) 
 
Die Änderungen der Entropie beziehen sich hauptsächlich auf die Änderung von 
molekularem Wasserstoff zum gelösten atomaren Wasserstoff, was ungefähr der 
Standardbildungsentropie des Wasserstoffs entspricht (S0 =130 JK−1mol−1) [Züt03]. 
Aus diesem Grund beträgt die Änderung der Standardbildungsentropie für die 
meisten Metall-Wasserstoff Systeme ca. 130 JK−1mol−1 [Fri06]. Die Bildungsenthalpie 
kann aus der Neigung der Van't-Hoff-Gerade, die anhand der experimentell erlangten 
Konzentrations-Druck-Isothermen konstruiert wird, nach Gleichung 2.11 berechnet 





















f  (2.11) 
 
Die Bildungsenthalpien sind für die jeweiligen Hydride charakteristisch und geben die 
Stabilität der jeweiligen Hydride an. Abbildung 2.3 zeigt die Van’t-Hoff-Geraden für 
ausgewählte Hydride. 
  




Abbildung 2.3: Van’t-Hoff-Geraden für ausgewählte Hydride [Züt08]. 
 
Ein anderes Phänomen, das bei realen Metall-Wasserstoff-Systemen beobachtet 
wird, ist der Unterschied zwischen den Plateaudrücken während der Ab- und 
Desorption im Bereich II [Sch92]. Dabei ist der Plateaudruck bei der Absorption 
größer als der bei der Desorption. Dieser Unterschied wird als Hysterese bezeichnet. 
Thermodynamisch gesehen erfordert die Hysterese einen weiteren Freiheitsgrad. 
Mehrere Theorien beschreiben den Ursprung für diese Hysterese [Fla82, Lun78, 
Qui88]. Meist wird dieser Effekt den Volumenänderungen des Metalls [Mae64, Pic76] 
(bis zu +32 % im Falle von Mg-MgH2 [Sch81]) und damit den entstehenden 
mechanischen Spannungen zugeschrieben [Nie94]. 
 
Zusätzlich gibt es auch eine Reihe empirischer Modelle, die die Stabilität und die 
maximale Speicherkapazität der metallischen Legierungen beschreiben. Rein 
geometrische Ansätze wurden beispielsweise von Westlake [Wes83] und Switendick 
[Swi79] aufgestellt. Laut dem so genannten Westlake-Kriterium soll der Abstand 
zwischen Metallatomen mindestens 0,37 Å betragen, um Wasserstoff in die 
Metallmatrix aufzunehmen. Switendick stellte fest, dass der Abstand zwischen zwei 
Wasserstoffatomen in einem stabilen Metallhydrid mindestens 2.1 Å beträgt 
(Abbildung 2.4).  
 
a) b)  
 
Abbildung 2.4: Zur Erklärung des Westlake- (a) und Switendick- (b) Kriteriums (aus [Züt04]). 
 
Das so genannte Miedema-Modell [Mie73, Van74] erfasst die Zusammenhänge 
zwischen der Bindungsenthalpie des Hydrids (ABnH2m) und den Bindungsenthalpien 
der Ausgangslegierungen (AHm, BnHm und ABn). Dadurch gelingt eine Vorhersage 
der Hydridstabilität: 
 
)()1()()()( 2 nmnmmn ABHFHBHAHHHABH ∆⋅−−∆+∆=∆  (2.12) 
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Der Term (1-F) berücksichtigt das Maß der A-B-Kontakte, die durch 
Wasserstoffatome getrennt sind. Beispielsweise wurde für eine AB-Legierung 
empirisch festgestellt, dass 40 % der A-B-Kontakte durch Wasserstoff zerstört sind 
[Züt09]. Aus Gleichung 2.12 folgt: je stabiler die intermetallische Verbindung, desto 
schwächer ist das entsprechende Hydrid.  
Eine andere Möglichkeit, die thermodynamischen Aspekte der Hydridbildung zu 
beschreiben, bezieht sich auf die Betrachtung der Elektronendichte und der 
Elektronenstruktur der Legierungen [Buc82]. Da die Mehrheit der technisch 
relevanten Metallhydride auf d-Übergangsmetallen basiert, wurden für diese 
Verbindungen mehrere Modelle entwickelt, die den Einfluss der Elektronenstruktur 
berücksichtigen [Swi70, Gel77, Kul80]. Es wurde gezeigt, dass während der Bildung 
eines Hydrids eine Änderung der Elektronenzustandsdichte des Übergangsmetalls 
erfolgt [Buc82]. Die Hydrierung kann als die Aufnahme der Elektronen und Protonen 
in die Elektronenstruktur des Metalls betrachtet werden. Die Elektronen füllen dabei 
die freien Plätze in der Nähe der Fermi-Energie EF [Züt08]. Der Einbau von Protonen 
führt zur Bildung eines tiefliegenden Zustandes (s-Band) mit sphärischer Symmetrie, 
was am Beispiel Pd-H in Abbildung 2.5 illustriert wird. Die energetische Position des 
s-Bandes ist entscheidend für die Stabilität des Hydrids [Buc82]. Der 
Zusammenhang zwischen der Änderung der Enthalpie der binären Hydride während 
der Hydrierung und der Änderung der Elektronenzustandsdichte wurde von Griessen 
und Driessen in [Gri84] und [Gri88] beschrieben.  
 
 
Abbildung 2.5: Energiebändermodell der Hydridbildung (aus [Züt04]). D(E) – Zustandsdichte, ∆E -
Energiebandparameter und W - Breite des d-Bandes. 
 
2.1.3 Reaktionskinetik  
 
Allein die thermodynamischen Betrachtungen sind nicht ausreichend, um die 
Hydridbildung komplett zu beschreiben. Die Wasserstoffaufnahme der Legierung aus 
der Gasphase besteht aus mehreren komplexen Teilprozessen, die die gesamte 
Reaktionskinetik beeinflussen [Fla78, Gri84]. In der Literatur wird die Absorption 
üblicherweise durch eine Sequenz aufeinander folgender Teilschritte dargestellt 
[Son85, Fri97]: 
• Transport von Wasserstoff in der Gasphase zur Metalloberfläche 
• Adsorption von Wasserstoffmolekülen  
• Dissoziation und Chemisorption von Wasserstoffmolekülen 
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• Diffusion von Wasserstoff im Metall 
• Bildung der α-Phase 
• Chemische Reaktion zum Metallhydrid (β-Phase) 
 
Die Wasserstoffabsorption kann anhand des vereinfachten eindimensionalen 
Lennard-Jones-Potentials [Len32] für ein H2-Molekül (rote Kurve) und zwei H-Atome 
(blaue Kurve) veranschaulicht werden (Abbildung 2.6). Weit von der Metalloberfläche 
unterscheiden sich die Potentiale der beiden Kurven um die Dissoziationsenergie 
des Wasserstoffmoleküls (H2    2H, Ediss = 436 kJ/mol-H2) [Fri97]. Die erste 
anziehende Wechselwirkung zwischen dem Wasserstoffmolekül und der 
Metalloberfläche wird durch Van-der-Waals-Kräfte verursacht und führt zur 




Abbildung 2.6: Schematische Darstellung eindimensionaler Potentialkurven für die 
Wasserstoffadsorption an einer Metalloberfläche (aus [Cao07]). 
 
Für die Dissoziation und die Chemisorption muss das Wasserstoffmolekül die 
Aktivierungsbarriere (Eact) überwinden. Die Höhe der Aktivierungsbarriere hängt von 
den Oberflächenelementen ab und kann durch spezielle Katalysatoren reduziert 
werden. Die chemisorbierten H-Atome (Echem ≈ - 50 kJ/mol-H2) durchdringen die 
Metalloberfläche und werden im Volumen in der Regel exotherm gelöst [Fri97, 
Züt08]. 
In der Literatur sind mehrere Ansätze und Modelle zur mathematischen 
Beschreibung der gesamten Reaktionskinetik dargelegt. So wird in [Wan96] die 
Gleichung für jeden Reaktionsteilschritt (Chemisorption, Grenzflächenübergang, 
Diffusion, Phasenumwandlung) aufgestellt.  
Zudem dokumentiert die Fachliteratur auch Ansätze, in denen die Reaktion in einer 
Gleichung beschrieben wird. Dabei wird meist davon ausgegangen, dass ein 
bestimmter Reaktionsschritt deutlich langsamer als alle anderen ist und dass die 
Reaktion bei einer konstanten Temperatur verläuft [Son85]. Da der langsamste und 
damit reaktionskontrollierende Schritt meist thermisch aktiviert abläuft, bestimmt 
dessen Aktivierungsenergie Ea die Temperaturabhängigkeit der 
Reaktionsgeschwindigkeit v, die durch den Arrhenius-Faktor beschrieben werden 
















⎛ −== ξ  (2.13) 
 
ξ    Umwandlungsgrad 
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A   vorexponentieller Faktor (Frequenzfaktor) 
Bk   Boltzmann-Konstante (= 1,381·10
-23 J/K) 
Mec , 2Hc  Konzentrationen von Metall (Me) und Wasserstoff (H2) 
x , y   Reaktionsordnung 
 
Vernachlässigt man, dass der vorexponentielle Faktor von der Temperatur abhängt, 
kann aus einem so genannten Arrhenius-Diagramm (lnv über 1/T) die 
Aktivierungsenergie Ea des reaktionskontrollierenden Schrittes ermittelt werden. 
 
In vielen Fällen wird die Funktion des Umwandlungsgrads mit folgender Gleichung 
beschrieben [Li06]:  
 
tTpkF ),()( =ξ  (2.14) 
 
Der Parameter k ist dabei unter isobaren und isothermen Bedingungen eine 
Konstante. Die Form der Funktion F(ξ) hängt stark von den Mechanismen der 
Umwandlung ab [Li06, Sta77].  
Eine ausführliche Bibliographie zu verschiedenen Modellen ist in [Nie94] zu finden. 
 
An dieser Stelle ist zu erwähnen, dass bei Metallhydriden in der Fachliteratur 
zwischen intrinsischer (mikroskopischer) und technischer (makroskopischer) 
Reaktionskinetik unterschieden wird [Kle07]. Die intrinsische Reaktionskinetik hängt 
dabei von den Materialeigenschaften ab. Die technische Reaktionskinetik 
berücksichtigt zusätzlich die konstruktiven Parameter des Speichertanks (z.B. 
Wärme-, Stofftransport, Gaszufuhr) und ist somit von System zu System verschieden 
[Wen09]. 
Bei den meisten der oben beschriebenen Modelle wird davon ausgegangen, dass 
der reaktionskontrollierende Teilschritt langsamer ist als der Wärme- und 
Stofftransport. Aufgrund der schlechten Wärmeleitfähigkeit (< 1 W/mK) der Hydride 
wird diese Voraussetzung oft nicht erfüllt [God80, Poh10]. Es wurde sogar an einigen 
Metallhydriden gezeigt, dass die erreichbare Reaktionszeit durch die 
Wärmeübertragung limitiert wird [God80, Jem95]. Aus diesem Grund werden 
verschiedene Maßnahmen getroffen, um die effektive Wärmeleitfähigkeit der Hydride 
zu verbessern (z.B. Einsatz von Metallschäumen [Che03] oder Hydrid-Graphit-
Verbundwerkstoffen [Cha09, Poh09, Poh10]).  
 
Der Einfluss der Materialeigenschaften auf die Reaktionskinetik wurde lange Zeit 
nicht in Betracht gezogen. Erst Mitte der neunziger Jahre wurde gezeigt, dass die 
Reaktionskinetik von Parametern wie Gefüge, Korngröße, Oberflächeneigenschaften 
usw. abhängt [Zal95, Ori97]. Vor allem wurde der Effekt des nanokristallinen 
Gefüges auf die Kinetik deutlich erkannt und erstmals von Zaluski systematisch 
beschrieben [Zal97]. Es wurde gezeigt, dass die Absorptions- und Desorptionskinetik 
von gemahlenem Mg2Ni mit einer Korngröße von 5-50 nm einige Größenordnungen 
höher ist als die eines polykristallinen Mg2Ni (vgl. Abbildung 2.7). 
Die Ursache für dieses Phänomen liegt in den Besonderheiten des nanokristallinen 
Gefüges, das durch eine hohe Defektdichte, kleine Korngröße und eine große 
spezifische innere Oberfläche gekennzeichnet ist. Dadurch werden die an der 
Wasserstoffabsorption beteiligten Reaktionsteilschritte beschleunigt. Vor allem wird 
die Diffusion von Wasserstoff in nanokristallinen Werkstoffen entlang der 
14  2. Grundlagen 
 
Korngrenzen erleichtert (siehe Abschnitt 2.1.4). Einen Überblick über nanoskalige 




Abbildung 2.7: Wasserstoffabsorption von nanokristallinem und katalysatorversetztem Mg2Ni im 
Vergleich zu mikrokristallinem Mg2Ni (aus Zal97) (a) und schematische Darstellung eines 
mikrokristallinen und nanokristallinen Gefüges (blau – Metallatome, rot - Wasserstoffatome) (b). 
 
2.1.4 Diffusion von Wasserstoff in Metallen  
 
In Metallen diffundiert Wasserstoff in Form von Protonen durch das Metallgitter 
[Züt08]. Wie im Abschnitt 2.1.2 erwähnt wurde, besetzen Wasserstoffatome die 
Zwischengitterplätze im Metallgitter. Für eine Diffusion von Zwischengitteratomen 
müssen freie Nachbarplätze vorhanden sein. Zusätzlich muss eine Energiebarriere 
zwischen beiden Plätzen überwunden werden (Migration) [Kel05]. Im Vergleich zur 
substitutionellen Diffusion von Atomen auf regulären Gitterplätzen, bei der eine 
Leerstelle zum Sprung in einen benachbarten Gitterplatz erforderlich ist, ist die 
Wahrscheinlichkeit für einen erfolgreichen Sprung im Falle der 
Zwischengitterdiffusion von Wasserstoff höher [Gli00, Kel05]. Dies führt dazu, dass 
die Diffusionskoeffizienten von Wasserstoff in Metallen um Größenordnungen höher 
liegen als in substitutionellen Metall-Metallsystemen [Kel05]. Allerdings 
unterscheiden sich die Angaben zu den experimentell ermittelten Werten sehr stark 
in der einschlägigen Fachliteratur. Eine Übersicht von Diffusionskoeffizienten für Mg 
und Mg-Ni Legierungen in Abhängigkeit von der Temperatur ist in [Cer08] zu finden. 
 
Im Metall-Wasserstoff-System gehorcht der Wasserstoffmassenstrom Hj
r
 dabei dem 
ersten Fickschen Gesetz und ist demnach proportional zum 
Konzentrationsgradienten Hc∇ [Wip97]: 
 
),(),( trcDtrj HH
rrr ∇−=  (2.15) 
 
D Diffusionskoeffizient [cm2/s] 
 
Aufgrund dessen, dass die Diffusion ein thermisch aktivierter Prozess ist, lässt sich 
der Diffusionskoeffizient durch einen Arrhenius-Faktor ausdrücken: 
 











0 exp)(  (2.16) 
 
kB  Boltzmann-Konstante (=1,381·10-23 J/K) 
D0 Materialkonstante 
 
Zusätzlich wird bei der Diffusion von Wasserstoff in Metallen zwischen dem 
chemischen Diffusionskoeffizienten D (Gleichungen 2.15 und 2.16) und dem 
Selbstdiffusionskoeffizienten Ds unterschieden [Wip97]. Der Selbstdiffusions-
koeffizient beschreibt dabei die zufällige Bewegung eines einzelnen 
Wasserstoffatoms im Gleichgewicht [Kel05]. Der Zusammenhang zwischen dem 
chemischen Diffusionskoeffizienten und dem Selbstdiffusionskoeffizienten wird in 
[Fau87, Wip97, Kel05] ausführlich beschrieben. 
An dieser Stelle muss weiterhin erwähnt werden, dass das nanokristalline Gefüge die 
Diffusion von Wasserstoff in Metallen deutlich beeinflussen kann. Beispielsweise 
haben Untersuchungen zur Wasserstoffdiffusion in nanokristallinem Palladium 
gezeigt, dass der H2-Diffusionskoeffizient von der H2-Konzentration abhängt [Kir88, 
Müt87]. Bei geringen H2-Konzentrationen (< 10-3 H/Pd) liegt der Diffusionskoeffizient 
unterhalb desjenigen von grobkristallinem Pd. Bei hohen H2-Konzentrationen (> 10-3 
H/Pd) zeigt Wasserstoff in nanokristallinem Pd eine erhöhte Diffusivität im Vergleich 
zu massivem Pd [Müt87, Kir88], was auf die schnellere Diffusion von Wasserstoff 
entlang der Korngrenzen zurückzuführen ist [Pun05, Pun06]. Die genaue 
Beschreibung des Modells, das diese Phänomene beschreibt und auf einer breiten 
Verteilung von Gitterplatzenergieniveaus in Korngrenzen beruht, ist in [Müt87] und 
[Pun05] zu finden. 
2.2 Wasserstoffspeicherung in Mg-basierten Legierungen 
2.2.1 Einführung 
 
Die Reaktion zwischen Wasserstoff und Magnesium ist intensiv untersucht worden. 
Magnesiumhydrid nimmt wegen seines Bindungscharakters (sowohl ionische als 
auch kovalente Bindungseigenschaften) eine Zwischenposition zwischen den 
konventionellen Metallhydriden und den Komplexhydriden ein [Var09]. Ein deutlicher 
Vorteil gegenüber den konventionellen Metallhydriden mit typischen Speicherdichten 
von < 2 Gew.% H2 liegt in der hohen gravimetrischen Wasserstoffspeicherdichte von 
max. 7,6 Gew.% [Sch01]. Außerdem bietet Magnesium auch weitere Vorteile wie 
z.B. niedrige Kosten, Zyklenstabilität, häufiges Vorkommen in der Erdkruste (ca. 2%). 
Als nachteilig hingegen haben sich die hohen Prozesstemperaturen bei der Be- und 
Entladung erwiesen, die für eine ausreichende Reaktionskinetik erforderlich sind. Der 
Grund für die schlechte Desorptionskinetik liegt vor allem in der hohen negativen 
Bildungsenthalpie von MgH2 (-75 kJ/mol) und damit in der daraus resultierenden 
hohen Stabilität des Hydrids [Jai10]. Zusätzlich können die leichte Oxidierbarkeit der 
Magnesiumoberfläche [Zal99] und die niedrige Dissoziationsrate des Wasserstoffs 
an der Magnesiumoberfläche [Sch79, Nor81] die Absorptionskinetik verschlechtern. 
 
Grundlagenuntersuchungen haben ergeben, dass eine ausreichend schnelle Be- und 
Entladung von MgH2 erreicht werden kann, wenn das Gefüge in nanokristalliner 
Form vorliegt [Zal99] und katalytisch wirkende Partikel beinhaltet [Lia99]. In den 
nächsten Abschnitten wird genauer auf die Systeme Mg-H und Mg-Katalysatoren-H 
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eingegangen. Die Möglichkeiten, nanokristalline Mg-basierte Legierungen 
herzustellen, werden im Abschnitt 2.3 behandelt.  
 
2.2.2 Das System Mg-H  
 
Das binäre Phasendiagramm von Mg und Wasserstoff ist in der folgenden Abbildung 
dargestellt.  
   
 
 
Abbildung 2.8: Phasendiagramm Mg-H2 [Mas90]. 
 
Unter moderaten Drücken existiert nur eine Form des Hydrids, welches die 
Stöchiometrie MgH2 besitzt. Das Hydrid wurde erstmals von Jolibois im Jahr 1912 
durch das Pyrolyse-Verfahren hergestellt [Job12]. Reines Mg kristallisiert in 
hexagonal dichtester Kugelpackung (hdp), die zu der Raumgruppe P63/mmc gehört. 
Magnesiumhydrid weist dagegen eine tetragonale Struktur der Raumgruppe 




Abbildung 2.9: Elementarzelle der tetragonalen Struktur von MgH2 (aus [Vaj06]). 
 
Die Untersuchungen des Bindungscharakters von MgH2 haben eine Mischung aus 
ionischen und kovalenten Bindungseigenschaften ergeben [Nor02, Nor03]. MgH2 
weist außerdem unter sehr hohen Drücken (bis zu 80 kbar) zwei polymorphe Phasen 
auf: die γ-MgH2 und die δ-MgH2 Phase [Bas80], welche jedoch nicht technisch 
relevant sind. 
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Die ersten systematischen Untersuchungen zur Wasserstoffabsorption von MgH2 
wurden schon Anfang der sechziger Jahre von Stampfer [Sta60] und Kennelley 
[Ken60] durchgeführt. Sie errechneten die Bildungsenthalpie von -70,8 bis 
-72,6 kJ/mol und die entsprechende Entropie von -127,3 bis -130,6 J/mol·K. Anhand 
dieser Werte haben die Autoren mit Hilfe der Van’t-Hoff-Gleichung den Plateaudruck 
als Funktion der Temperatur berechnet (Abbildung 2.10). Spätere Untersuchungen 




Abbildung 2.10: Nach [Sta60] berechnete Plateaudrücke für MgH2. 
 
Es gibt eine Reihe von Modellen, die die Desorption von Magnesiumhydrid bzw. die 
Absorption von Wasserstoff in Mg anhand experimenteller Untersuchungen 
beschreiben [Sta77, Han87, Una91, Fri97, Fer02]. An dieser Stelle ist besonders auf 
das Modell von Friedlmeier und Groll [Fri97] hinzuweisen, in dem der Verlauf der 
Hydridbildung im Zusammenhang mit der Differenz zwischen äußerem H2-
Partialdruck und Plateaudruck dargestellt wird, wodurch die treibende Kraft der 
Hydrierung abgeleitet wird. 
Alle Untersuchungen mit reinem MgH2 ergeben jedoch hohe Prozesstemperaturen 
(340-350 °C) bei der Be- und Entladung sowie eine langsame Reaktionskinetik 
(mehrere Stunden) des Hydrids, so dass reines MgH2 keine große technische 
Bedeutung für die Wasserstoffspeicherung hat [Ell55, Ger92, Var09].  
2.2.3 Aktivierung Mg-basierter Legierungen 
 
Während der Aktivierung wird das für den Wasserstoff zunächst inaktive 
Speichermaterial in eine aktive Form überführt. Dabei soll grundsätzlich zwischen der 
Aktivierung von konventionellen, kristallinen Materialien und rascherstarrten 
Legierungen (Abschnitt 2.2) unterschieden werden. Die Aktivierung von kristallinen 
Mg-Legierungen ergibt sich aus der Tatsache, dass die Mg-Oberfläche noch vor der 
Anwendung in der Regel mit Sauerstoff kontaminiert wird [Fri97]. Durch eine 
geeignete Wärmebehandlung wird die Beschaffenheit der Metalloberfläche 
beeinflusst und die passivierende Oxidschicht wasserstoffdurchlässig gemacht 
[Man88, Ped85, Sel86, Sch92, Zal99]. Die Mechanismen der Aktivierung von Mg-
Partikeln werden ebenfalls ausführlich in [Fri97] beschrieben. 
 
Aufgrund der amorphen Struktur bleibt die Oberfläche der rascherstarrten Mg-
Legierungen nahezu oxidfrei (siehe Abschnitt 2.3). Allerdings ist bekannt, dass nur 
geringe Mengen von Wasserstoff in einer amorphen Phase gespeichert werden 
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können [Kir88]. Aus dem Grund müssen schmelzgesponnene Legierungen zur 
Einstellung einer schnellen Kinetik der (De-)Hydrierung und eines hohen 
Hydrierungsgrades durch einen Aktivierungsprozess in einen möglichst fein-
kristallinen Zustand (Kristallitgröße im Bereich von 10 bis 100 nm) überführt werden. 
Gleichzeitig soll die Bildung von Phasen, die mit Wasserstoff nicht reagieren (z.B. 
Oxide), vermieden werden. 
Obwohl bereits Untersuchungen zur Aktivierung von kristallinen Mg-Legierungen 
vorliegen, wird die Aktivierung der rascherstarrten Legierungen bisher eher empirisch 
vorgenommen. An dieser Stelle soll lediglich auf die Arbeit von Friedlmeier verwiesen 
werden, welche beschreibt, dass die Aktivierung der rascherstarrten Legierungen 
oberhalb der Kristallisationstemperatur durchgeführt werden sollte [Fri99].  
2.2.4 Zyklenstabilität Mg-basierter Legierungen 
 
Die Zyklenstabilität rascherstarrter Mg-Legierungen ist ebenfalls noch nicht 
ausreichend untersucht und beschränkt sich bisher auf elektrochemische 
Anwendungen [Yam02, Zha10b]. Frühere Arbeiten beschäftigten sich vor allem mit 
der Stabilität von MgH2-Pulverschüttungen. Ein guter Überblick, in dem die 
Untersuchungen von Viegeholm und Bogdanovic präsentiert werden, ist in [Fri97] zu 
finden. Friedlmeier und Mitarbeiter haben die Stabilität der Mg-Ni-Pulverschüttung 
(2 Gew.% Ni) über 4300 Zyklen untersucht [Fri95]. Dabei stellten sie eine 
Kapazitätsabnahme von 36 % und eine langsamere Kinetik nach 4300 Zyklen fest. 
Dies wurde durch die Versinterung des Pulvers erklärt. 
Die Untersuchungen der Zyklenstabilität an nanokristallinem Pulver führten zu teils 
widersprüchlichen Aussagen. Einige Systeme (z.B. MgH2-Cr2O3) zeigten eine gute 
Zyklenstabilität [Deh02], bei anderen (z.B nanokristallines Mg2Ni) wurde eine starke 
Kapazitätsabnahme festgestellt [Deh99]. Allerdings weisen alle Autoren auf 
Kornwachstum hin. Dies wurde ebenfalls anhand neuster TEM-Untersuchungen 
nachgewiesen [Pai10]. Ein weiterer Faktor, der die Zyklenstabilität der Mg-
Legierungen beeinflusst, sind Reaktionen zwischen der Mg-Oberfläche und den  
Verunreinigungen im Wasserstoff. Die Auswirkungen der verschiedenen 
Verunreinigungen (O2, N2 und CO2) im Wasserstoff auf die Kinetik und die 
Wasserstoffkapazität der Mg-basierten Legierungen sind in [Bou02] und in [Ped87b] 
zu finden. Den größten Einfluss haben dabei CO2-Verunreinigungen gezeigt. 
Aufgrund der Tatsache, dass in der vorliegenden Arbeit mit einem reinen 
Wasserstoffgas (Reinheit 6.0, siehe auch Kapitel 3) gearbeitet wurde, spielt der 
Einfluss der Verunreinigungen hier nur eine geringe Rolle.  
2.2.5 Das System Mg-Ni-(Cu, Y, SE)-H  
 
Mehrere Untersuchungen haben gezeigt, dass die Wasserstoffabsorption und              
-desorption von Mg-Hydrid erhöht werden kann, indem man Mg verschiedene 
Katalysatoren zusetzt: 
 
- Übergangsmetalle, die selber Hydride bilden (V, Nb, Pt) bzw. solche, die nicht 
mit Wasserstoff reagieren (Ni, Fe, Cu, Co) [Lia99, Bob01, Sha04] 
- Seltene Erden [Spa02] 
- Metall-Oxide (Nb2O5, V2O5, Cr2O3) [Oel01, Son02] 
- Graphit [Ima99] 
- intermetallische Verbindungen (z.B. LaNi5, MmNi5) [Lia00, Zhu00] 
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Wie schon im Abschnitt 2.1.3 gezeigt wurde, besteht die Ab- und Desorption von 
Wasserstoff üblicherweise aus einer Sequenz aufeinander folgender Teilschritte. Der 
Einsatz von Katalysatoren führt allgemein zur Erniedrigung der Aktivierungsenergie 
des geschwindigkeitsbestimmenden Schrittes. Es muss erwähnt werden, dass die 
Wirkung der Katalysatoren beim Absorptions- bzw. Desorptionsverhalten 
unterschiedlich ist. Die geschwindigkeitsbestimmenden Schritte bei der 
Wasserstoffabsorption an einer reinen Mg-Oberfläche sind Dissoziation und 
Chemisorption von Wasserstoffmolekülen an der Metalloberfläche [Nör81, Uch91, 
Sch92]. Der Mechanismus der Dehydrierung und die Rolle der Katalysatoren bei 
diesem Prozess sind noch nicht umfassend untersucht worden. Fernández und 
Sánchez haben gezeigt, dass die Diffusion von Wasserstoff im β-MgH2 der 
geschwindigkeitsbestimmende Schritt bei der Dehydrierung ist [Fer02]. Aus diesen 
Gründen wird nach Möglichkeiten gesucht, die Diffusion von Wasserstoff und 
gleichzeitig die Dissoziation zu erleichtern.  
Wichtig dabei ist, dass die Anwesenheit der Katalysatoren nur die kinetischen, aber 
nicht die thermodynamischen Eigenschaften verändert.  
 
Im Folgenden werden die im Rahmen dieser Arbeit untersuchten Katalysatoren und 
ihre Wirkungsweise im Mg-MgH2-System dargestellt. Dabei muss betont werden, 
dass der genaue Wirkungsmechanismus dieser Elemente in Mg bzw. in MgH2 bis 
heute noch nicht ganz geklärt wurde. 
 
Kupfer: Reilly und Wiswall berichteten, dass Mg2Cu eine deutlich katalytische 
Wirkung auf die Wasserstoffabsorption und -desorption von Mg hat [Rei67]. 
Magnesium bildet zwei intermetallische Phasen mit Cu: Mg2Cu und MgCu2 
(Abbildung 2.11). Allerdings reagiert nur Mg2Cu mit Wasserstoff nach folgender 
Reaktion: 
 
2Mg2Cu + 3H2       3MgH2 + MgCu2 (2.17) 
 





Abbildung 2.11: Binäres Mg-Cu Phasendiagramm [aus Mas90]. 
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Nach Rudman und Mitarbeitern beruht die Wirkungsweise von Mg2Cu darauf, dass 
Mg2Cu gegen Sauerstoff beständig ist, während die Mg-Oberfläche in Anwesenheit 
von Sauerstoff bzw. Sauerstoffspuren im H2-Gas oxidiert. Die Kontaktstellen 
zwischen Mg und Mg2Cu bleiben jedoch frei von Magnesiumoxid und können 





Abbildung 2.12: Hydrierung und Dehydrierung von mit Mg2Cu versetztem Mg [aus Sel86]. 
 
Zusätzlich zeigen aktuelle theoretische Berechnungen, dass eine mit Cu dotierte Mg-
Oberfläche (0001) eine stark verringernde Aktivierungsenergie für die 
Wasserstoffdiffusion aufweist, was die Wasserstoffabsorption bzw. -desorption 
beschleunigen kann [Poz09].  
 
Nickel: Die ersten Untersuchungen, die die katalytische Wirkung von Ni bei der 
Hydrierung von Mg nachgewiesen haben, wurden ebenfalls von Reilly und Wiswall 
im Jahr 1968 durchgeführt [Rei68]. In Mg-basierten Legierungen bildet Ni zwei 
intermetallische Phasen Mg2Ni und MgNi2 (Phasendiagramm siehe Abbildung 4.1). 
Die letzte reagiert bei Temperaturen bis zu 300 °C und Drücken bis zu 530 bar nicht 
mit Wasserstoff [Sel86]. Mg2Ni bildet dagegen mit Wasserstoff ein ternäres Hydrid: 
 
Mg2Ni + H2        Mg2NiH4  (2.18) 
 
Mg2NiH4 hat eine tetragonale Struktur mit einer Dichte von 2,57 g/cm3 und weist eine 
theoretische Speicherdichte von ca. 3,6 Gew.-% auf. Die Standardbildungsenthalpie 
und –entropie bei 298 K betragen entsprechend -64,5 kJ/molH2 und -122.3 J/molH2K 
[Rei68]. Der Betrag dieser Werte ist niedriger als für reines Magnesiumhydrid (vgl. 
Abschnitt 2.2.2). Dies bedeutet, dass Magnesiumhydrid stabiler als die Mg2NiH4-
Phase ist. 
Mg2NiH4 weist zwei Strukturen auf, eine monokline Niedrigtemperaturstruktur (LT- 
Mg2NiH4) und eine kubische Hochtemperaturstruktur (HT- Mg2NiH4) [Yvo81]. Die 
Umwandlungstemperatur von einer LT- zu einer HT-Struktur liegt bei etwa 235 °C 
[Blo02]. Allerdings wurde die HT-Struktur in den gemahlenen Proben und 
rascherstarrten Bändern auch bei Raumtemperatur nachgewiesen [Yam03, Wu09]. 
Sie wird in der Literatur oft als pseudo-HT-Struktur bezeichnet [Blo02].  
Die monokline Niedrigtemperaturstruktur zeigt zusätzlich zwei Modifikationen LT1 
und LT2, die erstmals von Zolliker aufgeklärt wurden [Zol86]. Der Unterschied der 
zwei Strukturmodifikationen besteht in der Anwesenheit von einer 
Mikrozwillingsbildung in der LT2-Phase und kann anhand der Farbe (LT1 - bräunlich 
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grau und LT2 - orange) oder zusätzlicher XRD-Peaks im Diffraktogramm festgestellt 
werden [Blo02, Blo03, Cer08, Cer08b].  
Die maximale Löslichkeit von H2 in der α-Phase entspricht dabei der Mg2NiH0,3-
Phase, so dass die Bildung der β-Phase folgendermaßen abläuft: 
 
Mg2NiH0,3 + 1,85 H2              Mg2NiH4  (2.19) 
 
Die katalytische Wirkung von Ni (das jedoch in Mg-reichen Legierungen als Mg2Ni 
vorliegt) wird auf mehrere Effekte zurückgeführt. So weist Nickel eine geringere 
Aktivierungsenergie für die Dissoziation von Wasserstoff (ca. 0,1 eV für eine Ni(111)-
Oberfläche [Rob85, Jen06]) im Vergleich zu Mg (ca. 1 eV für eine Mg(0001)-
Oberfläche) [Veg04] auf und kann diesen schon bei niedrigen Temperaturen 
dissoziieren oder assoziativ desorbieren. Schlapbach und Mitarbeiter haben gezeigt, 
dass das an der Mg-Oberfläche befindliche Nickel bzw. Mg2Ni ähnlich wie Mg2Cu 
beständig gegen Sauerstoff ist und damit als stets aktives H2-Chemisorptionszentrum 
wirkt (vgl. Abbildung 2.12) [Sch79, Sei80].  
Die katalytische Wirkung wird von einigen Autoren [Li07, Nor83] auf eine schnelle 
Umorientierung (rapid reorientation motion) von Wasserstoffatomen um ein zentrales 
Nickelatom zurückgeführt, was zu einer schnellen Wasserstoffabsorption besonders 
bei Temperaturen über 235 °C führt. 
Die verbesserte Desorptionskinetik der Mg-Ni-Legierungen wird dadurch erklärt, dass 
während der Wasserstoffdesorption Mg2NiH4 aufgrund des höheren 
Desorptionsdrucks leichter als MgH2 dehydriert. Dies verursacht eine 
Volumenabnahme und innere Spannungen, die die Desorption von Wasserstoff aus 
umliegendem MgH2 erleichtern [Zal99b]. 
In Mg-reichen Mg-Ni- und Mg-Ni-SE-Legierungen bildet sich ferner eine metastabile 
Mg6Ni-Phase mit einer kubischen Struktur [Spa04, Ter05, Spa09]. Diese Phase hat 
jedoch keinen nennenswerten Einfluss auf die Wasserstoffspeicherung.  
 
Yttrium: Der erste Einsatz von Y in Mg-basierten Legierungen wurde von Buchner et 
al. beschrieben [Buc78], der das System Mg-Mg17Y13 untersucht hat (Abbildung 
2.13). Es wurde berichtet, dass die Ergebnisse vergleichbar mit den Ergebnissen von 
Mg-Mg2Ni sind. Zugleich wurde von Douglass erkannt [Dou78], dass Y besonders in 
ternären Verbindungen eine katalytische Wirkung auf Mg-basierte Legierungen zeigt. 




Abbildung 2.13: Binäres Mg-Y Phasendiagramm [aus Rok03]. 
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Es ist bekannt, dass Y mit Wasserstoff reagiert und dabei zwei verschiedene Hydride 
bildet: kubisches YH2 (2,2 Gew.-%) und hexagonales YH3 (3,3 Gew.-%) [Mül68]. 
Besonders interessant sind dabei die optischen Übergänge bei hohen 
Wasserstoffkonzentrationen in dünnen Yttriumschichten. Während Y und YH2 
metallischen Charakter haben und sichtbares Licht reflektieren, ist YH3 aufgrund der 
Halbleitereigenschaften optisch transparent. Dieser Effekt macht Y-H Systeme für 
technologische Anwendungen attraktiv, wie z.B. schaltbare Spiegel [Hui96]. 
Die Wirkung von Y in Mg-basierten Legierungen ist sehr vielfältig: die YH3-Partikel 
erleichtern die Dissoziation von Wasserstoffmolekülen in seine Atome an der 
Oberfläche von Magnesium und ermöglichen damit eine schnellere Diffusion von 
Wasserstoff in den Werkstoff [Li07]. In [Ciu96, Ter05] und später in eigenen 
Untersuchungen [Kal09, Kal10] wurde auch gezeigt, dass Y die Reaktionskinetik der 
Hydridbildung von Mg2Ni positiv beeinflussen kann. Durch Substitution von Ni mit Y-
Atomen wird der Gitterabstand von Mg2Ni vergrößert, was die Wasserstoffabsorption 
bzw. -desorption ebenfalls erleichtert. Zusätzlich stabilisieren fein verteilte Y-Hydride 
das nanokristalline Gefüge.  
 
Metalle der Seltenen Erden: Zu den Metallen der Seltenen Erden (SE) (englisch: 
Rare Earth (RE) Elements) gehören Scandium, Yttrium sowie chemische Elemente 
mit den Ordnungszahlen von 57 bis 71 [Con05]. Die ersten Untersuchungen, die den 
Einfluss der SE-Elemente auf die Wasserstoffsorptionseigenschaften der Mg-
Legierungen beschreiben, sind in [Sel86] zusammengefasst.  
Aus der Literatur ist bekannt, dass sich bei Zusatz von SE zu Mg-basierten 
Legierungen ein Synergieeffekt ergibt. Einerseits wird die Kinetik der Wasserstoffab- 
und desorptionskinetik positiv beeinflusst [Tan99, Spa99, Spa02, Spa04, Ouy07, 
Løk07, Son08, Wu09]. Andererseits wird auch das Glasbildungsvermögen der Mg-
Legierungen erhöht [Tan99, Wu07]. 
 
An dieser Stelle ist zu erwähnen, dass der aktuelle Forschungs- und 
Entwicklungstrend zunehmend zu Mehrkomponenten-Systemen geht, die die Vorteile 
einzelner Katalysatoren kombinieren. Die katalytische Wirkung tritt am stärksten 
hervor, wenn der Katalysator sehr fein und homogen verteilt ist [Fic05] [Gut03]. Im 
nächsten Kapitel wird das Melt-Spinning-Verfahren vorgestellt, das in dieser Arbeit 
zur Synthese nanokristalliner, katalysatorversetzter Mg-Legierungen verwendet 
wurde. 
2.2.6 Anforderungen an ein Mg-basiertes Wasserstoffspeichermaterial  
 
Anforderungen an ein Wasserstoffspeichermaterial hängen in erster Linie von seiner 
angestrebten Anwendung ab [Léo08]. Dadurch ergibt sich eine Reihe von 
vorgegebenen Eigenschaftsprofilen für Wasserstoffspeicher. Für mobile 
Anwendungen werden diese z.B. vom amerikanischen Ministerium für Energie 
(Department of Energy; DoE) klar definiert [SP6] (siehe Tabelle 2.1).  
 
Mg-basierte Wasserstoffspeichermaterialien können aufgrund ihrer Eigenschaften 
sowohl in mobilen als auch in stationären Bereichen eingesetzt werden [Jai10]. Die 
vorliegende Arbeit beschäftigt sich hauptsächlich mit grundlegenden, 
materialwissenschaftlichen Untersuchungen zur Synthese nanokristalliner, Mg-
basierter Legierungen mittels Melt-Spinning-Verfahren und deren Charakterisierung. 
Dabei wird der spätere Anwendungsbereich für die untersuchten Legierungen vorerst 
nicht definiert. Um allerdings die verschiedenen Systeme miteinander zu vergleichen, 
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führt die Tabelle 2.1 Anforderungen an ein ideales Mg-basiertes Speichermaterial 
auf. Dabei wurden die Forderungen sowohl für den mobilen und als auch für den 
stationären Einsatz der Speichermaterialien zusammengefasst [SP6, Sch04, Ros06, 
Eic08, Fel09]. Die wichtigsten Parameter, an denen sich die Ergebnisse dieser Arbeit 
hauptsächlich orientieren, stellen die gravimetrische H2-Speicherdichte und die 
Kinetik der Wasserstoffsorption dar.  
 
Tabelle 2.1: Anforderungen an ein ideales Mg-basiertes Wasserstoffspeichermaterial. 
Gravimetrische Speicherdichte > 5,5 Gew.-% 
Volumetrische Speicherdichte >1,3 kWh/l 
H2-Absorptionskinetik  
(bei ≤300 °C und ≤20 bar H2) 
< 5 min 
H2-Desorptionskinetik 
(bei ≤300 °C und ≥1 bar H2) 
< 1 h 
Sicherheit 
so hoch wie möglich (keine Zündung 
bei Kontakt mit Wasser oder Luft). 
Zyklenstabilität > 500 





Die erste schmelzmetallurgische Herstellung metallischer Gläser wurde im Jahr 1959 
am California Institute of Technology in der Arbeitsgruppe von Pol Duwez 
durchgeführt [Küh04]. Dabei wurde eine Au80Si20-Schmelze durch Rascherstarrung in 
einen festen glasartigen Zustand überführt [Kle60]. Seit den ersten systematischen 
Untersuchungen von Duwez wurden solche neuartigen metallischen Gläser (auch als 
amorphe Metalle bezeichnet) nachfolgend in einem großen Spektrum verschiedener 
Zusammensetzungen hergestellt und umfangreich charakterisiert [Küh04, Lie93]. 
Dabei dienten besonders beachtliche weichmagnetische Eigenschaften von 
amorphen Metallen als Triebkraft zur Entwicklung der Rascherstarrungsverfahren 
[Wro93]. Die ersten Untersuchungen für die Synthese von zur 
Wasserstoffspeicherung geeigneten amorphen Legierungen wurden von Kijek 
[Kij80], Bowman [Bow81], Kirchheim [Kir82, Kir82b] und Harris [Har87] in den 
achtziger Jahren durchgeführt. Vor allem Übergangsmetalle standen im Mittelpunkt 
damaliger Forschungen und wurden systematisch untersucht [Bow88]. Das große 
Potential des Melt-Spinning-Verfahrens, das gegenüber anderen Nanostruk-
turierungsverfahren Vorteile beispielsweise bzgl. der Ertragsrate, der Homogenität 
der Elementverteilung sowie der Prozesskosten bietet, hat im Zusammenhang mit 
Leichtmetalllegierungen besonders in jüngster Zeit zunehmendes wissenschaftliches 
und technologisches Interesse erfahren [Fri99, Wu07, Tan08, Son08, Wu09, Kal09, 
Kal10, Kal11, Wu11].  
Die zum Verständnis dieses Prozesses notwendigen Grundlagen werden in den 
folgenden Abschnitten gelegt. 
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2.3.2 Amorpher Zustand 
 
Im Gegensatz zu kristallinen Stoffen zeigen amorphe Materialien keine 
langreichweitige Translationsperiodizität (Fernordnung) [Sur99]. Es tritt lediglich eine 
atomare Nahordnung der Atome auf (Abbildung 2.14). Diese fehlende Periodizität 
kann beispielsweise anhand breiter diffuser Beugungsmaxima in einem 




Abbildung 2.14: Schematische Darstellung der atomaren Nahordnung und der Verteilung der 
Dichtefunktion der Nachbaratome ρ(r) in Abhängigkeit von dem Abstand r (aus [Ell90]). 
 
Das zweite wesentliche Merkmal des amorphen Zustandes (bzw. Glaszustandes) ist 
die Existenz eines Glasübergangs [Ell90]. Beim Glasübergang handelt es sich um 
den kontinuierlichen Übergang einer unterkühlten Schmelze in den Glaszustand, 
wobei sich thermodynamische Eigenschaften (Volumen, Entropie, Viskosität und 
spezifische Kapazität) in typischer Weise verändern (Phasenübergang zweiter 
Ordnung) [Ell90]. Dieser Übergang wird meist beim Aufheizen des Glases 
beobachtet. 
 
Damit eine Schmelze in einen amorphen Zustand übergeht, muss die 
Abkühlgeschwindigkeit dieser Schmelze so hoch sein, dass Keimbildung und 
anschließendes Keimwachstum unterdrückt werden [Sur99]. Das Zeitfenster der 
Kristallisation beim kontinuierlichen Abkühlen wird in einem Zeit-Temperatur-
Umwandlungs-Diagramm (ZTU-Diagramm, auch temperature-time-transformation 
(TTT) diagram) anschaulich dargestellt (Abbildung 2.15) [Sur99]. Mit Hilfe des ZTU-
Diagramms können Aussagen über die Phasenbildung eines Systems bei 
unterschiedlichen Abkühlgeschwindigkeiten gewonnen werden [Ell90]. Aus der 
nachfolgenden Abbildung lässt sich erkennen, dass zur Vermeidung der 
Kristallisation beim Abkühlen der Schmelze die sogenannte kritische 
Abkühlgeschwindigkeit (vkr) überschritten werden muss. 




Abbildung 2.15: Schematische Darstellung der Phasenbildung bei der Rascherstarrung (ZTU-
Diagramm) nach [Joh99]. 
 
Systematische Untersuchungen haben gezeigt, dass die Glasbildung von 
strukturellen, thermodynamischen und kinetischen Faktoren beeinflusst ist [Nis99, 
Sur99].  
Es wurden mehrere Kriterien aufgestellt, die die Bewertung des 
Glasbildungsvermögens erlauben. 
 
Turnbull-Kriterium: Schon 1969 stellte Turnbull anhand der klassischen 
homogenen Keimbildungstheorie für einkomponentige Systeme das Kriterium der 
reduzierten Glastemperatur Trg auf [Tur69, Mec07]. Die reduzierte Glastemperatur Trg 
ist dabei als das Verhältnis zwischen Liquidustemperatur Tliq und 





T =  (2.20) 
 
Ein hoher Wert der reduzierten Glastemperatur ist Ausdruck einer guten 
Glasbildungsfähigkeit. Für einen Wert von Trg > 2/3 ist nach Turnbull die homogene 
Keimbildung wesentlich unterdrückt [Tur69]. Aus der Gleichung geht hervor, dass vor 
allem eutektische Systeme, die allgemein niedrige Liquidustemperaturen aufweisen, 
hierfür geeignet sind. 
Inoue-Kriterium: Anhand von Untersuchungen zur Glasbildung in La-, Zr- und Mg-
basierten Legierungen, wurden von Inoue drei empirische Prinzipien zur 
Erleichterung der Glasbildung aufgestellt [Mec07]: Die Legierung mit einer guten 
Glasbildungsfähigkeit muss (i) aus mehr als drei Elementen bestehen, (ii) die 
Atomradien der beteiligten Elemente sollen um mehr als 12 % voneinander 
abweichen und (iii) die Legierung muss eine möglichst große negative 
Mischungsenthalpie aufweisen [Ino95]. 
An dieser Stelle ist auch das sogenannte „Confusion-Principle“ zu erwähnen, nach 
dem die Glasbildungsfähigkeit der Legierung durch Zulegieren von mehreren 
Elementen erleichtert wird [Gre93, Mec07]. 
2.3.3 Kristallisation  
 
Die Kristallisation metallischer Gläser kann über unterschiedliche 
Kristallisationsreaktionen erreicht werden. Es werden allgemein drei grundlegende 
Mechanismen beschrieben: die polymorphe, die primäre und die eutektische 
Kristallisation [Kös93]: 
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Polymorphe Kristallisation: Unter der polymorphen Kristallisation versteht man die 
Kristallisation einer amorphen Legierung ohne Konzentrationsänderung in eine 
Gleichgewichtsphase γ (Abbildung 2.16, Reaktion d,) oder eine metastabile Phase β 
(Reaktion c) bzw. in einen übersättigten Mischkristall α (Reaktion b). Die metastabile 
Phase und der übersättigte Mischkristall können sich anschließend in einem zweiten 
Umwandlungsschritt in die beiden Gleichgewichtsphasen entmischen.  
Primäre Kristallisation: Bei der Primärkristallisation bildet sich eine kristalline Phase 
mit einer anderen Zusammensetzung als die der amorphen Matrix (Reaktion e). 
Durch die Ausscheidung der Primärkristalle verändert sich die Zusammensetzung 
der Glasphase, die später oder bei höheren Temperaturen über einen anderen 
Mechanismus kristallisieren kann. 
Eutektische Kristallisation: Während der eutektischen Umwandlung findet die 
simultane Kristallisation von zwei oder mehreren kristallinen Phasen 
unterschiedlicher Konzentrationen statt (Reaktionen f und g). Bildung und Wachstum 
der Gleichgewichtsphasen bewirken dabei ein Absenken der freien Enthalpie des 




Abbildung 2.16: Schematische Darstellung der Freien Enthalpie in einem binären System und 
mögliche Kristallisationsmechanismen (nach [Cah96]). Die Reaktion (a) stellt eine Separation in zwei 
amorphe Phasen dar. 
 
Aufgrund der Tatsache, dass bei der polymorphen Kristallisation kein 
Konzentrationsgradient zwischen der Glas- und der kristallinen Phase entsteht und 
damit keine langreichweitige Diffusion der Elemente erforderlich ist, ist diese Art der 
Kristallisation die kinetisch einfachere Reaktion. In zahlreichen Untersuchungen zu 
Kristallisationsprozessen in metallischen Gläsern wurden jedoch weitaus 
kompliziertere Kristallisationsprozesse beobachtet [Kös95, Cah96]. Es ist auch zu 
erwähnen, dass unabhängig davon, welche Art der Kristallisation stattfindet, bei 
einigen Legierungen eine amorphe Phasenseparation festzustellen ist. Diese 
Phasenseparation kann entweder über einen Keimbildungsprozess oder durch 
spontane Entmischung (spinodale Entmischung) ablaufen [Bus95]. 
 
Im folgenden Kapitel werden einzelne Technologien zur Herstellung der 
rascherstarrten Materialien dargestellt. Der Schwerpunkt liegt dabei auf dem Melt-
Spinning-Verfahren, das in der Arbeit angewendet wurde. 
 
 




Seit den ersten Experimenten von Duwez und Mitarbeitern haben sich die 
Technologien zur Herstellung der amorphen Materialien stark weiterentwickelt. 
Heutzutage existiert eine Vielzahl an Grundverfahren, mit denen extrem hohe 




Abbildung 2.17: Übersicht der Technologien in Abhängigkeit von Rc und der verschiedenen 
Legierungen mit entsprechenden Trg (aus [Löf07]). 
 
Die heutzutage technisch am häufigsten verwendete und auf Duwez zurückgehende 
Verfahrensgruppe ist die Rascherstarrung der Schmelze [Mer08]. Als Verfahren 
dienen vor allem das Melt-Spinning-Verfahren (Schmelzspinnen) und das 
Klatschkokillenverfahren (Splat cooling) [Lav10]. Beim Melt-Spinning-Verfahren 
wird eine Legierung in einem Tiegel induktiv aufgeschmolzen und mittels eines 
Gasüberdrucks auf eine schnell rotierende Rolle (meistens Kupferrolle) gespritzt, so 
dass dünne amorphe Bänder mit einer Dicke von 10 – 100 µm und einer Breite von 
bis zu 300 mm entstehen [Kai00]. Mit der Zeit wurden verschiedene Modifikationen 
des Verfahrens, z.b. Twin roller quenching oder Melt-Extraktions-Verfahren 
entwickelt [Mer08]. 
Beim Klatschkokillenverfahren wird ein Schmelztropfen mit hoher Geschwindigkeit 
zwischen zwei kalten, zusammenschlagenden Platten zu einer dünnen 
scheibenförmigen amorphen Probe zusammengequetscht [Sur99]. Mittels rascher 
Erstarrung flüssiger Legierungen erreicht man eine sehr hohe 
Abschreckgeschwindigkeit von bis zu 107 K/s [Hil82]. 
Eine andere grundlegende Methode zur Herstellung der rascherstarrten Legierungen 
ist die Inertgasverdüsung, bei der die flüssige Legierung mit einem Überdruck 
durch eine Düse verdüst wird. Die in der Gasphase schnell erstarrten Partikel weisen 
vorwiegend eine sphärische Gestalt auf [Kai00].  
Das Abscheiden der Legierung aus der Gasphase (Vapor quenching) durch die 
Kondensation auf einem gekühlten Substrat bietet eine weitere Möglichkeit zur 
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Herstellung eines amorphen Zustandes. Dadurch können Abkühlraten von bis zu 
109 K/s erreicht werden [Löf07]. 
Eine weitere Methode zur Herstellung der amorphen Materialien, ist das sogenannte 
''Laser quenching''. Bei diesem Verfahren wird die metallische Oberfläche mit einem 
Laserstrahl abgerastert, so dass das Metall kurzzeitig aufschmilzt und danach durch 
schnelle Wärmeabfuhr in das darunterliegende Material wieder sehr rasch 
(Abkühlraten bis zu 1010 K/s) erstarrt [Löf07, Lav10].  
 
Nicht nur durch eine schnelle Abkühlung lässt sich ein amorpher Zustand erzielen. 
Einige Verfahren beruhen auf der Zerstörung des vorhandenen Kristallgitters durch 
Einbringen von Energie. Dies kann z.B. durch starke plastische Verformung in 
Kugelmühlen (High-energy ball milling) [Wan07] oder durch Ionenbeschuss (ion 
beam irradiation) [Sea08] erfolgen.  
 
Vergleicht man alle oben genannten Verfahren, so erweist sich das Melt-Spinning-
Verfahren durch seine besonderen Vorteile (Homogenität der Elementverteilung, 
geringe Prozesskosten, Möglichkeit des Up-Scaling) als attraktivste Methode zur 
Herstellung amorpher Legierungen. Aus den genannten Gründen wurde dieses 
Verfahren ausgewählt, um amorphe bzw. nanokristalline Magnesiumlegierungen für 
die Wasserstoffspeicherung herzustellen. 
Das Melt-Spinning-Verfahren ist schon seit 1908 durch das Patent von Strange und 





Abbildung 2.18: Prinzipieller Aufbau eines Melt-Spinners (a) und wichtige geometrische - und 
Prozessparameter (b). 
 
Es gibt eine Reihe von Parametern, die den Prozess der Bandbildung beeinflussen, 
wie beispielsweise die Überhitzungstemperatur (Temperatur der Schmelze minus 
Erstarrungstemperatur), der Auspressdruck, die Rollengeschwindigkeit, die 
Geometrie des Tiegels (vgl. Abbildung 2.17). Durch die Variation dieser Größen 
lassen sich der Prozess der Rascherstarrung und die Bandbildung beeinflussen. Die 
größte Herausforderung beim Melt-Spinning-Verfahren ist die Gewährleistung einer 
konstanten und homogenen Bandbildung. Dies kann allgemein nur in einem engen 
Parameterfenster erzielt werden. Carpenter und Steen haben im Jahr 1992 ein 
Parameter-Diagramm (Operating limit plot) für das Melt-Spinning-Verfahren 
beschrieben [Car92] (schematische Darstellung in Abbildung 2.19). Die Parameter, 
die den Bandbildungsprozess hauptsächlich beeinflussen, sind die lineare 
Geschwindigkeit der Rolle U und der Auspressdruck ∆P. Eine konstante und 
homogene Bandbildung ist dann gewährleistet, wenn die Oberflächenspannung σ die 
Schmelzpfütze im Spalt zwischen Düse und Rolle G hält (siehe Abbildung 2.19). Dies 
ist nur in einem definierten Bereich gesichert (gefüllte Dreieckfläche). 




Abbildung 2.19: Parameter-Diagramm für das Melt-Spinning-Verfahren. Im grünen Bereich ist eine 
homogene Bandbildung gewährleistet (aus [Ste97]).  
 
Die genaue Position des Bereiches wird anhand von Experimenten bestimmt. Der 
Abbildung ist zu entnehmen, dass mit zunehmender linearer Geschwindigkeit der 
Rolle das erlaubte Intervall für den Auspressdruck größer wird. Die berechneten 
Daten für Mg sind im Abschnitt 3.3.3 (Arbeitsparameter) präsentiert (siehe auch 
Tabelle 3.3). 
2.3.5 Rascherstarrung von Mg-Legierungen 
 
Im Vordergrund der ersten Untersuchungen an rascherstarrten Mg-Legierungen 
stand die Verbesserung der mechanischen Eigenschaften und der 
Korrosionsbeständigkeit der konventionell hergestellten Legierungen [Lie93]. Der 
bibliographische Überblick von rascherstarrten Mg-Legierungen im Zeitraum von 
1950 bis 1988 ist [Jon89] zu entnehmen. Der Schwerpunkt der Untersuchungen lag 
vor allem bei binären (Mg-Zn, Mg-Ca, Mg-Zr, Mg-Al) und kommerziellen (AZ91, 
ZK60, EZ33) Legierungen. 
Im Zusammenhang mit der Wasserstoffspeicherung wurden rascherstarrte Mg-
Legierungen (Mg-Ni und Mg-Ni-SE, SE = La, Nd, Y) erstmals Ende der neunziger 
Jahre durch Spassov und Köster [Spa98, Spa99], Tanaka [Tan99] und Friedlmeier 
[Fri99] untersucht. Allerdings wurden in den Arbeiten von Spassov und Köster die 
Mg-Ni und Mg-Ni-Y Bänder elektrolytisch unter galvanostatischen Bedingungen mit 
Wasserstoff beladen (Elektrolyt-Feststoff-Reaktion). Damit erreichte man relativ 
niedrige Hydrierungsraten von 0,15–0,3 Gew.%-H2/min und Speicherkapazitäten von 
3,2 Gew.%. In den Arbeiten von Tanaka und Friedlmeier wurden die Legierungen 
ausschließlich aus thermodynamischer Sicht mittels PCT (siehe Abschnitt 2.1.2) 
untersucht. Auch die nachfolgenden Untersuchungen [Spa02, Hua06, Pal06, Hua07, 
Tan08, Wu08], die das große Potential der rascherstarrten Mg-Systeme für die 
Wasserstoffspeicherung belegt haben, ergeben kein systematisches Bild hinsichtlich 
der Prozessparameter, der Mikrostruktur, der Aktivierung (Wärmebehandlung unter 
Wasserstoff), der Reaktionskinetik der Legierungen und der Rolle der Katalysatoren. 
 
In Anlehnung an die oben dargestellten Grundlagen und den Stand der Literatur 
verfolgt die vorliegende Arbeit das Ziel, katalysatorversetzte, nanokristalline, 
hydridbildende Mg-Legierungen mittels Melt-Spinning herzustellen und die 
Zusammenhänge zwischen Materialzustand (Gefüge) und Wasserstoffspeicher-
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verhalten zu untersuchen. Die Aufklärung der Struktur-Eigenschafts-Beziehung zielt 
auf eine verbesserte Reaktionskinetik der Hydridbildung und eine hohe H2-
Speicherkapazität der Legierung. Dabei sollen ausgehend vom binären Mg-Ni-
System (Kapitel 4.1) mehrkomponentige Legierungen (Mg-Ni-Y, Mg-Cu-Ni-Y und Mg-
Ni-Y-SE) untersucht werden. 
 







Die in der vorliegenden Arbeit verwendeten Ausgangsstoffe für die Herstellung der 
Magnesiumlegierungen sind in Tabelle 3.1 zusammengefasst. 
 
Tabelle 3.1: Überblick der Ausgangsstoffe und Ausgangslegierungen. 
Material 
Reinheit / Zusammensetzung 
      [Gew. %] 
Form Hersteller 





Ni > 99,9; Fe < 0,2; O2 < 0,12;  
N2 < 0,02; 
Pulver, 
Teilchengröße 




O2 < 0.17 
Pulver,  
Teilchengröße 




Ni 25,4; Y 74,5; C 0,01; 
S 0,004; S 0,004; Si < 0,04; 
Al 0,03; Cu 0012; Fe 0,07 




Y 4,9; SE* 1,50; Nd 1,7; 
Zr 0,5;  
Barren Magnesium Elektron 




Wie schon in den Kapiteln 1 und 2 erwähnt, liegt der Schwerpunkt der 
Untersuchungen bei den Systemen Mg-Ni, WE54-Ni, Mg-Ni-Y und Mg-Cu-Ni-Y. 
 
Mg-Ni, WE54-Ni: Im Falle des Mg-Ni Systems wurden mehrere Vorlegierungen mit 
dem Ni-Gehalt von 2 bis 10 At.% angefertigt. Für das System WE54-Ni wurde eine 
Legierung mit ca. 8 At.% Ni hergestellt (vgl. Tabelle 3.2).  
Die Herstellung der Mg-Ni- und WE54-Ni-Vorlegierungen erfolgte mittels 
Induktionsschmelzofen unter Argon-Atmosphäre (800 mbar). Als Tiegel kam ein mit 
Bornitrid beschichteter Al2O3–Tiegel zum Einsatz. Nachdem eine homogene 
Schmelze entstanden war, wurde eine Haltezeit von fünf Minuten eingelegt. Nach der 
Abkühlung wurde der Schmelzvorgang einmal wiederholt, um die Homogenität der 
Schmelze zu verbessern. Die hergestellten Probemengen lagen im Bereich von 50 
bis 500 g.  
Es ist bekannt, dass Mg einen sehr hohen Dampfdruck aufweist [Eml66] (siehe auch 
Abbildung A.1 im Anhang). Dies macht die Herstellung der genau definierten 
32  3. Experimentelles 
 
 
Zusammensetzung in offenen Systemen schwierig, da ein Teil des Magnesiums 
während des Schmelzprozesses verdampft. Abhilfe hier schafft im Voraus 
vorgesehener Überschuss an reinem Mg. Eine weitere Lösung für dieses Problem 
besteht darin, die freie Schmelzbadoberfläche und damit das Abdampfen von Mg zu 
minimieren [Kra06]. Für diese Zwecke wurden in dieser Arbeit Stahl-Hohlkugeln 
verwendet, die eine geringere Dichte als Mg aufweisen und immer an der 
Metalloberfläche bleiben [Waa04]. Dadurch kann eine Reduzierung der 
Abdampfverluste bis zu 97 % realisiert werden [Kra06]. 
 
Mg-Ni-Y, Mg-Cu-Ni-Y: Die Mg-(Cu)-Ni-Y Vorlegierungen wurde am Max-Planck-
Institut für Chemische Physik fester Stoffe (MPI-CPfS) in Dresden (Probemengen im 
Bereich von jeweils ca. zehn Gramm) erzeugt. 
Wegen der Oxidationsempfindlichkeit und der geringen Menge an Ni-Y-Vorlegierung 
wurden geschlossene Tantalampullen für die Synthese von Mg-(Cu)-Ni-Y 
Legierungen verwendet, um einen Substanzverlust zu vermeiden und genaue 
Zusammensetzungen einzustellen.  
Dabei wurden die Ausgangssubstanzen jeweils in ein einseitig geschlossenes 
Tantalrohr (Länge ~ 5 cm, Durchmesser ~ 1,4 cm) gefüllt, das anschließend mit 
einem Lichtbogenofen innerhalb einer Handschuhbox zugeschweißt wurde. Im 
Anschluss wurde das Tantalrohr mit Hilfe eines Hochfrequenzofens auf bis zu 
1000 °C erhitzt, fünf Minuten bei der Temperatur gehalten und schließlich auf 
Raumtemperatur abgekühlt. Das Schmelzen wurde jeweils einmal wiederholt. 
 
Tabelle 3.2 gibt einen Überblick über alle synthetisierten Legierungssysteme und 
mittels EDX bestimmte Zusammensetzungen (siehe auch Abschnitt 3.3.2). 
 
Tabelle 3.2: Hergestellte Legierungen und mittels EDX ermittelte Zusammensetzungen. 
 
Mittels EDX ermittelte Zusammensetzung [At.%] 
Legierungszusammensetzung 




Mg100 99,56 - - - - 0,44 
Mg98Ni2 98,2 - 1,52 - - 0,48 
Mg95Ni5 94,52 - 4,96 - - 0,52 
Mg90Ni10 89,70 - 9,79 - - 0,51 
Mg90Ni8Y1.6SE0,4 89,90 - 7,92 1,5 0,4 0,28 
Mg90Ni5Y5 89,12 - 4,88 5,15 - 0,85 
Mg80Ni10Y10 78,93 - 10,74 10,12 - 0,21 
Mg90Cu2,5Ni2,5Y5 89,5 2,42 2,61 5,05 - 0,42 
Mg85Cu5Ni5Y5 84,5 4,68 4,9 5,42 - 0,5 
Mg80Cu5Ni5Y10 78,1 5,2 5,6 11 - 0,1 
 
Die Sauerstoffgehalte in den Proben können durch die Probenpräparation an Luft 
erklärt werden. 
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3.3 Melt-Spinning der Mg-Legierungen 
3.3.1 Beschreibung der Anlage 
 
Für die Synthese rascherstarrter nanokristalliner Magnesiumlegierungen wurde ein 
Melt-Spinner der Firma PSI Ltd, England, eingesetzt (Abbildung 3.1). Die am 
Fraunhofer-Institut für Fertigungstechnik und Angewandte Materialforschung (IFAM, 
Dresden) verwendete Anlage verfügt über die Möglichkeit, zwei verschiedene 
Tiegelgrößen zu benutzen und ist damit für die Applikationen im Labormaßstab mit 
Präparaten von bis zu 20 g Gesamtmasse und im großen Maßstab bis zu 5 kg 
Gesamtmasse geeignet. Der kleine Tiegel besteht üblicherweise aus einer 
Quarzdüse, die meist mit Bornitrid beschichtet wird, um die Reaktion mit der 
Schmelze zu verhindern. Als großer Tiegel kommt ein Aluminiumoxid-Tiegel mit einer 




Abbildung 3.1: Gesamtansicht der Rascherstarrungsanlage am IFAM-Dresden (a) und die 
Innenansicht der Anlage (b). 
 
Die Kupferrolle (Legierung: AMPCOLOY® 972) mit einem Durchmesser von 250 mm 
kann mit einer maximalen Oberflächengeschwindigkeit von 47 m/s betrieben werden. 
Die Anlage erlaubt es, Experimente an Luft, unter Argon und im Vakuum 
durchzuführen. Der Rezipient kann dabei mit Hilfe einer Turbomolekularpumpe und 
einer Vorvakuumpumpe evakuiert und anschließend mit Ar (Reinheit 4.8) befüllt 
werden. Der Melt-Spinner verfügt außerdem über einen Container, der mit Inertgas 
gespült werden kann (Abbildung 3.1). 
Um die Trennung des Bandes von der Rolle zu erleichtern, wird die Rolle mit einem 
entgegen der Oberflächengeschwindigkeit gerichteten Gasstrahl (Abstreifer) 
abgeblasen.  
Für das Auspressen der Schmelze aus dem Tiegel wird ebenfalls Ar verwendet, bei 
Überdrücken im Bereich von 100 mbar. 
3.3.2 Weiterentwicklung der Anlage 
 
Die ersten Melt-Spinning-Experimente mit üblichen Quarz-Tiegeln haben gezeigt, 
dass Mg-Legierungen mit dem Tiegelmaterial reagieren, was zur Verunreinigung und 
sogar zur Zerstörung der Düse führte (Abbildung 3.2), so dass die Zuverlässigkeit 
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und die Reproduzierbarkeit des Prozesses zu Beginn der Arbeiten nicht 
gewährleistet waren. Aus diesem Grund wurde analog zu den in [Kud07] 
beschriebenen Maßnahmen für die Synthese der Ag–Mg und Ag–Ga–Mg Systeme 
ein Tantal-Tiegel verwendet. Da Tantal-Tiegel in der geforderten Form nicht 
kommerziell erhältlich sind, wurde eine einfache Prozedur zu deren Fertigung 
entwickelt. Aus einem dünnwandigen Ta-Rohr wurde ein Tiegel mit 0,7 mm dünner 
Austrittsdüse mittels Quetschung erzeugt (Abbildung 3.3, rechts oben). Um die 
Verwendung des Ta-Tiegels innerhalb der Anlage zu ermöglich, wurden zusätzlich 
ein Tiegelhalter und ein Kühlungssystem entwickelt (Abbildung 3.3). Dieser Aufbau 
bietet mehrere Vorteile gegenüber einer Quarzdüse: 
 
• Mechanische und chemische Stabilität des Ta-Tiegels gegenüber Magnesium. 
• Direkte Ankopplung an das induzierte magnetische Feld und gute 
Wärmeleitfähigkeit von Ta (57 W/mK) ermöglichen eine bessere 
Wärmeverteilung in der Mg-Schmelze. 










Abbildung 3.2: Quarz-Düse vor dem Versuch 
(a) und eine nach dem Versuch zerstörte 
Düse (b).  
 
Abbildung 3.3: Selbsterzeugter Tiegel aus Tantal 
(oben rechts) und ein zusätzlich entwickeltes 
Kühlsystem. 
 
Des Weiteren wurde auch der große Tiegel konstruktiv verändert. Aufgrund der 
Reaktion von Mg mit Aluminiumoxid sowie der Gefahr der Erstarrung der Mg-
Schmelze in der Bornitrid-Düse wurde ein Innen-Stahltiegel entwickelt (Abbildung 
3.4). Als Stahl wurde unlegierter Stahl ST 12 verwendet. Die Reinigung des 
Stahltiegels nach dem Versuch konnte ebenfalls mit verdünnter Salzsäure 












Abbildung 3.4: Stahltiegel von außen (links) und Aufbau des Innen-Stahltiegels. 
 
Diese Anordnung eignet sich bei Mg-Legierungen für Mengen bis zu einem kg. Wie 
allerdings die ersten Melt-Spinning-Versuche gezeigt haben, haftet das 
rascherstarrte Band bei der Verwendung von mehr als zehn Gramm stark an der 
Kupferrolle. Dies führt dazu, dass die Schmelzpfütze nicht mehr im Kontakt mit der 
Kupferrolle, sondern mit dem erstarrten Band steht. Als Resultat daraus entsteht eine 
Überlappung von Bändern (man spricht auch von Umläufern). Da in diesem Fall 
hohe Ankühlraten nicht mehr gewährleistet werden können, weisen die 





Abbildung 3.5: REM-Aufnahme des erstarrten Bandes (Umläufer). Es sind deutlich vier Bänder mit 
unterschiedlichen Gefügen zu sehen. 
 
Während der Arbeit wurden zwei grundlegende Ansätze verfolgt, um das Haften des 
Bandes an der Rolle zu vermeiden: Die Senkung der Auspresstemperatur der 
Schmelze und die Veränderung der Oberflächenbeschaffenheit der Rolle. Es wurde 
festgestellt, dass die Senkung der Auspresstemperatur, die nur in einem bestimmten 
Bereich möglich ist, nicht zur kompletten Trennung des Bandes von der Rolle führt.  
 
Im Gegensatz dazu kann die vollständige Ablösung des Bandes von der Rolle durch 
die gezielte Veränderung der Oberflächenbeschaffenheit der Kupferrolle erreicht 
werden. Verschiedene Verfahren kamen dabei zum Einsatz: 




Grobes Schleifen: Durch das grobe Schleifen (Körnung > P800) kann die 
Oberflächenrauhigkeit der Rolle erhöht und damit die Oberflächenspannung 
verringert werden. Es wurde jedoch festgestellt, dass dadurch die Ablösung des 
erstarrten Bandes nur teilweise verbessert werden kann. 
 
Öl-Beschichtung: Durch das Einbringen einer dünnen Öl-Schicht 
(Vakuumpumpenöl) auf die Cu-Rolle kann das Haften des Bandes an der Rolle 
komplett verhindert werden. Durchgeführte Experimente haben allerdings bewiesen, 
dass die Abkühlraten durch die Öl-Beschichtung verringert werden. Gleichzeitig wird 
das Band mit den Ölresten kontaminiert, was die Oxidation der Bänder bei der 
späteren Wärmebehandlung hervorrufen kann. Aus diesen Gründen wurden andere 
Verfahren getestet. 
 
Graphit-Beschichtung: Um die Nachteile der Öl-Beschichtung zu vermeiden, kann 
eine Graphit-Beschichtung benutzt werden. Dabei wurde die Kupferrolle vor dem 
Versuch mit Graphitspray (Graphit 33) beschichtet (Abbildung 3.6). Es konnte eine 
komplette Ablösung des erstarrten Bandes festgestellt werden. Diese Lösung wurde 
bei Einwagen von mehr als zehn Gramm in der vorliegenden Arbeit verwendet. 
Allerdings kann aufgrund der manuellen Beschichtung und den sich daraus 
ergebenden Unterschieden hinsichtlich der Schichtdicke keine gute 
Reproduzierbarkeit der Ergebnisse gewährleistet werden.  
 
Nickel-Phosphor-Beschichtung: Nickel-Phosphor-Schichten sind bekannt für ihre 
Antihafteigenschaften [Rie89]. Die Abscheidung von Nickel-Phosphor wurde mittels 
eines stromlosen Verfahrens auf chemisch-reduktivem Weg bei der Firma AHC 
Oberflächentechnik realisiert. Die antiadhäsive Wirkung der Schicht hängt stark von 
dem Phosphorgehalt ab, der in der Regel zwischen 2 und 15 Gew.% variiert. Für die 
in der Arbeit durchgeführten Versuche wurde ein Phosphorgehalt von 9 Gew.% 
ausgewählt (Abbildung 3.6). Es konnte gezeigt werden, dass diese Schicht die 
Ablösung des Bandes bei Beibehaltung der hohen Abkühlraten stark verbessert. 
Eine vollständige Unterdrückung der Reaktion zwischen Schmelze und Kupferrolle 
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3.3.3 Arbeitsparameter  
 
In Tabelle 3.3 sind die verwendeten geometrischen Parameter (vgl. Abbildung 2.18) 
sowie die Überhitzungstemperatur, der Auspressdruck, der Abstreifdruck und die 
Geschwindigkeit der Rolle für die Melt-Spinning Versuche zusammengefasst. 
Im Kapitel 2.2.4 wurde ein Parameter-Diagramm (Operating limit plot) für das Melt-
Spinning-Verfahren beschrieben, das den Bereich der homogenen Bandbildung 
darstellt (siehe Abbildung 2.18). Die Tabelle 3.3 beinhaltet unter anderem die für Mg 
berechneten Werte für dieses Diagramm.  
 
Tabelle 3.3: Überblick der verwendeten Versuchsparameter  
 
Operating limit plot 






















0,15 2 40 1,3 222 
 
Dabei wurde für diese Berechnung die Dichte von 1,6 kg/m3 angesetzt (vgl. [Mcg62]). 
Die Oberflächenspannung σ von reinem Mg kann bei hohen Temperaturen anhand 
















⎡ ⋅ −−− 333 10149,01072110σ  (3.1) 
 
Für die Berechnung wurde eine Oberflächenspannung von 0,57 N/m (bei 750 °C) 
eingesetzt. Der Einfluss von Ni, Cu, Y bzw. SE auf die Oberflächenspannung von Mg 
konnte aufgrund fehlender Angaben in der Literatur nicht berücksichtigt werden. 
 
Aufgrund der thermischen Ausdehnung des kleinen Tiegels ist es schwer, den 
gewünschten Abstand zwischen Düse und Rolle einzustellen. Dies kann dazu führen, 
dass der Abstand während des Auspressens der Schmelze zu groß ist. Eine 
homogene Bandbildung entsprechend dem Parameter-Diagramm ist dann nicht zu 
gewährleisten (Abbildung 2.18). Ein solches Verhalten wurde in den Versuchen 







Abbildung 3.7: Melt-Spinning Versuch bei einem Abstand von 0.3 mm zwischen der Ta-Düse und der 
Kupferrolle. Die Aufnahmen erfolgten mit einer Hochgeschwindigkeitskamera. 
 
0 ms 0,5 ms 1 ms 1,5 ms 
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3.3.4 Schmelzspinnen von Mg-Legierungen 
 
Ta-Tiegel: Nach der Einwaage der Ausgangslegierung (5-8 g) wird der Tiegel im 
Rezipienten der Anlage eingebaut und eingestellt. Anschließend wird der Rezipient 
zweimal bis zum Restdruck von 100 mbar evakuiert und mit Ar (Reinheit 4.8) gespült. 
Die Versuche wurden mit einem Überdruck von 50 mbar unter Argonfluss 
durchgeführt. Damit sollte der Zutritt von Sauerstoff vermieden werden. Die 
Geschwindigkeit des Kupferrades betrug 40 m/s. Nach dem Schmelzen der 
Substanz und einer kurzen Haltezeit wurde die Schmelze auf die rotierende Rolle 
ausgepresst. Abbildung 3.8 stellt die Änderung der Temperatur der Probe, des 
Auspressdruckes und der Drehgeschwindigkeit der Rolle innerhalb der Messzeit dar. 




Abbildung 3.8: Temperatur der Probe, Auspressdruck und Drehgeschwindigkeit des Rades während 
des Melt-Spinning-Versuches. 
 
Großer Tiegel: Die wesentlichen Unterschiede zum Versuch mit dem Ta-Tiegel 
bestehen in folgenden Punkten: 
• Die Einwaage der Ausgangslegierung liegt zwischen 50 und 1000 g. 
• Die Kupferrolle wird mit Graphit beschichtet. 
• Vor dem Versuch wird der Auffang-Container mit Ar gespült und unmittelbar 
vor dem Auspressen der Schmelze geöffnet.   
• Vor dem Auspressen der Schmelze wird zuerst der Überdruck (ca. 100 mbar) 
aufgebaut und anschließend der Stopfen hochgefahren (vgl. Abbildung 3.4). 
3.3.5 Sicherheitsaspekte 
 
An dieser Stelle soll noch darauf hingewiesen werden, dass die hohe Reaktivität von 
flüssigem Magnesium mit Feuchte oder Sauerstoff eine große Herausforderung für 
die Herstellung von rascherstarrten Mg-Legierungen darstellt und ein besonderes 
Maß an Achtsamkeit erfordert. In kompakter Form ist Mg ungefährlich, solange es 
nicht über den Schmelzpunkt hinaus erhitzt wird. Mg-Schmelzen sind unter 
Schutzatmosphäre gut beherrschbar. Bei der Verwendung von einer Hohlkugeln-
Bedeckung (Abschnitt 3.2) kann der Schmelzprozess sogar an Luft erfolgen [Kra06]. 
Magnesiumstäube und –späne sind in der Regel leicht entzündlich. Die 
rascherstarrten Mg-Bänder weisen dagegen eine sehr gute Stabilität an Luft auf und 
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Die Mg-Legierungen wurden mit verschiedenen Methoden sowohl im rascherstarrten 
als auch im hydrierten bzw. dehydrierten Zustand untersucht. Die Struktur- und 
thermische Untersuchungen nehmen in dieser Arbeit eine zentrale Stellung ein.  
Dieser Abschnitt beschreibt die Probenpräparation, Untersuchungsmethoden und 
verwendete Geräte. 
3.4.1 Metallographische Probenpräparation  
 
Wegen der hohen Sauerstoffaffinität von Magnesium gilt die metallographische 
Probenpräparation von Magnesium allgemein als schwierig [Kam00, Pad04, Pet06]. 
Bei Kontakt mit Wasser löst sich Mg unter Bildung von Magnesiumhydroxid. Aus 
diesem Grund sollte die Probenpräparation nach Möglichkeit ohne Wasser erfolgen.  
Die während der Arbeit verwendeten und etablierten Schritte zur metallographischen 
Schliffherstellung sind in der Tabelle 3.4 zusammengestellt. Nach dem Schleifen 
entstehende Oxid-/Hydroxidschichten werden durch Polieren entfernt. Die 
Probenpräparation erfolgte mit einer Phoenix 4000 Schleif-Poliermaschine von 
Buehler mit der Einzelprobenandruckfunktion. 
 
Tabelle 3.4: Verwendete Rezepturen zur metallographischen Probenpräparation. 
 









SiC P1200 Wasser 0,5 20 300  
Schleifen 
SiC P2500 Wasser 1 20 300  
Trident Diamant-Susp. 3 µ  2 15 150  
Nap Diamant-Susp. 1 µ  2,5 15 150  
Nap Diamant-Susp. 1/4 µ  2,5 15 150 Polieren 
Chem 
20 ml OPS+ 
40 ml Ethanol 
 0,5 15 150 




Die für die Rasterelektronenmikroskopie ausgewählten Proben wurden mit Au/Pd 
bzw. im Falle von EDX-Analyse mit Kohlenstoff beschichtet.   
Die Probenpräparation der rascherstarrten Bänder für die TEM-Untersuchungen 
erfolgte durch Ionendünnen mittels RES 101 (BAL-TEC) am Leibniz-Institut für 
Festkörper- und Werkstoffforschung Dresden (IFW). 
 
Da die hydrierten Bänder sehr spröde sind, wurden sie für die TEM-Untersuchungen 
manuell gemahlen. Anschließend wurden kleine Probenmengen in Ethanol 
dispergiert und auf ein mit amorpher Kohle befilmtes Ni-Netzchen (Lacey-Kohlefilm 
auf 200 mesh Ni-Netzchen) aufgebracht. 
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3.4.2 Strukturuntersuchungen  
 
Lichtmikroskopie (LM) 
Die lichtmikroskopischen Untersuchungen wurden vor allem durchgeführt, um 
Auskunft über die Homogenität der Vorlegierungen bzw. der Hydrierung zu erhalten. 
Die Aufnahmen wurden mit Hilfe einer digitalen Kamera am Mikroskop Reichert MEF 
4A von Leica erstellt. 
 
Rasterelektronenmikroskop (REM) 
Die REM-Untersuchungen erfolgten am Rasterelektronenmikroskop EVO 50 XVP der 
Firma ZEISS mit einer Wolframglühkathode. Es wurden Bilder im SE- und BSE-
Kontrast aufgenommen. Zur qualitativen Charakterisierung der Elementverteilung 
(Mapping) bzw. Phasenzusammensetzung der Proben wurde zusätzlich die 
energiedispersive Röntgenspektroskopie (EDX) verwendet. Für die Analysen wurde 
der 10 mm2 Si(Li)-Detektor von Oxford Instruments eingesetzt. 
 
Transmissionselektronenmikroskop (TEM) 
Anders als im REM werden in einem Transmissionselektronenmikroskop (TEM) 
dünne Proben von hochenergetischen Elektronen durchstrahlt. Dabei können die in 
den transmittierten Elektronen enthaltenen Probeninformationen in Form von 
ortsaufgelösten Bildern, bzw. Beugungsbildern oder Verlustspektren dargestellt 
werden [Rei08].  




( Electron Energy Loss Spectroscopy, EELS)  
Bei der Elektronenenergieverlustspektroskopie wird der Energieverlust der 
Primärelektronen, der durch inelastische Streuung mit den Atomen der Probe 
hervorgerufen wird, gemessen [Ahn04]. Dabei wird ein sogenanntes EELS-Spektrum 
aufgenommen, in dem die Signalintensität des Detektors als Funktion des 
Energieverlustes der Elektronen aufgetragen wird (Abbildung 3.9).  
 
Das resultierende EELS-Spektrum besteht aus drei charakteristischen Bereichen: 
- Zero-Loss Peak (Nullverlustpeak) ∆E=0: Hier werden ungestreute und in 
kleinen Winkeln gestreute Elektronen detektiert. 
- Plasmonenpeak: Die Energieverluste der Primärelektronen in diesem Bereich 
setzen sich aus Energieverlusten durch die Anregung von Plasmonen und 
Valenzelektronen zusammen. 
- Die Energie der Primärelektronen kann ebenfalls durch Ionisationsprozesse 
innerhalb der Probe (Anregung innerer Schalen) um die charakteristische 
Ionisationsenergie reduziert werden.  Diese ist elementspezifisch und erlaubt 
damit die Elementaranalyse [Ahn04].  
 
In [Tan09] wurde gezeigt, dass im Mg-Hydrid gebundener Wasserstoff einen Peak im 
EELS-Spektrum liefert (H-Plasmonen-Signal 11 eV nach dem „Zero Loss Peak“). Da-
durch lassen sich die Wasserstoffverteilung in MgH2 sichtbar machen 
(Elementmappping) und zudem Aussagen über die Homogenität der Hydrierung 
treffen.  
 





Abbildung 3.9: EELS-Spektrum von Nickel mit den charakteristischen Bereichen [aus Ahn04]. 
 
Röntgendiffraktometrie 
Das Grundprinzip der Diffraktometrie beruht auf der Braggschen Gleichung: 
 
λθ nd =)sin(2  (3.2) 
 
n - Beugungsordnung 
λ  - Wellenlänge  
d - Netzebenenabstand 
θ - Einfalls- bzw. Austrittswinkel 
 
Die zu untersuchende Probe wird in einem Strahlenschutzgehäuse mit einem 
hochenergetischen monochromatischen Röntgenstrahl bestrahlt, der in einer 
Röntgenröhre (charakteristische Röntgenstrahlung) oder in einem 
Teilchenbeschleuniger (Synchrotronstrahlung) erzeugt wird. Mit einem Detektor 
können die einzelnen Röntgenreflexe, die durch Wechselwirkung an den Netzebenen 
einzelner Kristallgitter entstehen, registriert werden. Diese Reflexe können nach der 
Gleichung 3.2 in Gitternetzabstände umgerechnet werden, die für jeden Werkstoff 
charakteristisch sind und somit eine genaue Phasenidentifizierung ermöglichen 
[Spi09]. 
Während der Arbeit wurden ausgewählte Proben mit den Röntgendiffraktometern 
D5000 Siemens (Co-Kα–Strahlung, λ = 1,78897 Å) und Bruker AXS: D8 ADVANCE 
(Cu-Kα–Strahlung, λ =1,540598 Å) sowie mittels Synchrotronstrahlung untersucht. 
Die Synchrotronuntersuchungen wurden am ESRF (European Synchrotron Radiation 
Facility) in Grenoble durchgeführt. Die Messungen fanden an dem 
materialwissenschaftlichen Experimentierplatz der Rossendorf-Beamline (BM 20) im 
Rahmen der Zusammenarbeit mit dem FZ Dresden-Rossendorf statt. Der Messplatz 
verfügt über ein hochpräzises 6-Kreis-Goniometer. Durch die Verwendung eines 
wassergekühlten Beryllium-Doms bzw. einer Stahlkammer mit Kaptonfenstern 
konnten definierte Atmosphären (H2 (Reinheit 5,0), Ar (Reinheit 4,8), Vakuum) 
verwendet werden (Abbildung 3.10). 





Abbildung 3.10: 6-Kreis-Goniometer mit eingebautem wassergekühltem Beryllium-Dom (links) bzw. mit 
Stahlkammer mit Kaptonfenstern (rechts). 
 
Die Reaktionskammer erlaubt Proben bis zu einer Größe von 10 mm x 10 mm. Die 
untersuchte Probe wird zuerst auf einen Si-Einkristall positioniert und anschließend 
auf einem beheizbaren Probenhalter eingebaut. Zwei Thermoelemente messen 
simultan die Temperatur der Probe und des Heizers.  
Die as-spun Proben wurden mechanisch auf dem Si-Einkristall befestigt. Die 
hydrierten Proben wurden mit einem speziellen Kleber in gemahlener Form auf den 




Abbildung 3.11: Aufbau der Reaktionskammer bei der Messung einer hydrierten Probe. 
 
Die Desorption von hydrierten Mg-Legierungen fand im Vakuum (10-2 mbar) bei 
150 °C bzw. 200 °C statt. Das Aufheizen der Probe erfolgte mit einer 
Aufheizgeschwindigkeit von etwa 1 K/s, bis die gewünschte Temperatur erreicht 
wurde. 
Für die quantitative Phasenanalyse wurde die Rietveld-Analyse-Software TOPAS 
verwendet [Top09]. Bei der Rietveld-Methode werden alle Reflex–Beiträge, die an 
einzelnen Messpunkten des Beugungsprofiles zusammenfallen, gemeinsam 
punktweise in kleinen Beugungswinkel-Schritten ermittelt [You93]. Die Qualität einer 
Rietveld-Verfeinerung wird vor allem durch den gewogenen Profil-R-Wert Rwp belegt, 
der die Summe der Fehlerquadrate zwischen beobachtetem Messwert und dem 
berechneten Wert an jedem Stützpunkt berücksichtigt [Mas07].  
Für die Berechnung der Kristallitgröße (L) wurde außerdem die Scherrer-Gleichung 
(Gleichung 3.3) verwendet [Gun94]: 











)2( θ∆   Halbwertsbreite (FWHM: full width half maximum) in Radiant. 
0,9  Scherrer-Formfaktor. 
L  Dicke der Kristallite. 
 
Für die Bestimmung der Halbwertsbreite wurde ebenfalls die oben erwähnte TOPAS-
Software verwendet. 
3.4.3 Thermische Untersuchungen 
 
Thermogravimetrie 
Bei der Thermogravimetrie wird die Masseänderung einer Probe bestimmt, die einem 
Temperaturprogramm bei vorgegebener Atmosphäre unterworfen wird [Wid90]. Die 
gravimetrische Messung von Wasserstoff-Sorptionsprozessen erfolgte mit Hilfe einer 
Magnetschwebewaage der Firma Rubotherm GmbH. 
Das Funktionsprinzip einer Magnetschwebewaage beruht auf der räumlichen 
Trennung des Wägesystems vom Probenraum. Die Verbindung zwischen Waage 
und Messraum wird mit Hilfe von Magneten vewirklicht (Abbildung 3.12). Diese 
Magnetschwebekupplung erlaubt berührungsfreie Messungen ohne 
Umgebungseinflüsse. Damit wird eine sehr hohe Genauigkeit von 10 µg (=0,01% bei 




Abbildung 3.12: Funktionsprinzip einer Magnetschwebewaage [mit freundlicher Genehmigung von 
Rubotherm GmbH]. 
 
Die auf Probenkörbchen und Probe Einfluss nehmenden Auftriebskräfte der 
Atmosphäre werden durch Auftriebskorrektur kompensiert. Dazu wird eine 
Leermessung durchgeführt, indem ein Probenkörbchen zuerst ohne Probe bei 
verschiedenen Ar-Drücken gemessen wird. Trägt man die gemessene Masse mBal in 
Abhängigkeit von der Gasdichte ρ, die anhand der idealen Gasgleichung berechet 
wird, auf, bekommt man eine Gerade (Gleichung 3.4). Durch den y-Achsen-
Schnittpunkt und die Steigung der Gerade lassen sich die Masse im Vakuum msc und 
das Volumen des Probenkörbchens Vsc bestimmen: 




SCSCBal Vmm ⋅−= ρ  (3.4) 
 
mBal Gemessene Masse 
msc  Masse des Probenkörbchens im Vakuum 
Vsc  Volumen des Probenkörbchens 
 
Analog lässt sich die Masse msc+s und das Volumen Vsc+s des Probenkörbchens mit 
der Probe bestimmen. 
Da die Absorption von Wasserstoff in Mg-basierten Legierungen meist bei hohen 
Drücken stattfindet, müssen Auftriebskräfte berücksichtigt werden. Die Auftriebskraft, 
die der Gewichtskraft entgegenwirkt, wird mit der Gleichung 3.5 aus dem Volumen 
des Körpers V und der Dichte der Atmosphäre ρ berechnet. 
 
gVFA ⋅⋅= ρ  (3.5) 
 
Da die Dichte des Wasserstoffs unter hohen Drücken nicht mehr mit der idealen 
Gasgleichung berechnet werden kann, muss der Kompressionsfaktor (Realgasfaktor) 
z(p,T) verwendet werden. Der Kompressionsfaktor, der von dem Druck p und der 
Temperatur T abhängt, bestimmt die Abweichung eines realen Gases von einem 




⋅=),(  (3.6) 
 
Für ein ideales Gas beträgt der Kompressionsfaktor 1. Die experimentelle 
Bestimmung des Realgasfaktors ist sehr aufwändig. Aus dem Grund wurde ein 
empirisches Modell für die Berechnung des Kompressionsfaktors verwendet 












∑∑+=  (3.7) 
 
Die Konstanten vij und nij sind in [Lem06] aufgeführt. Die Tabelle A.1 beinhaltet den 
Kompressionsfaktor für Wasserstoff im Bereich von 25 °C bis 400 °C und H2-
Drücken von 1 bar bis 50 bar (siehe Tabelle A.1 im Anhang). 
Unter Berücksichtigung der molaren Masse des Wasserstoffes M kann die Dichte 






),(ρ  (3.8) 
 
Die Abweichung zwischen experimentellen und nach Gleichung 3.7 sowie Gleichung 
3.8 berechneten Werten beträgt 0,01 % im Bereich von 220 bis 400 K mit Drücken 
bis 45 MPa [Lem06]. Ein späteres Modell von Lemmon und Huber [Lem08] zeigt eine 
Abweichung zwischen experimentellen und berechneten Wasserstoffdichten von 
0,01 % im Bereich von 220 K bis 1000 K bei Drücken bis 70 MPa. Es wurden jedoch 
keine wesentlichen Unterschiede zwischen den beiden Modellen für die in dieser 
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Arbeit betrachteten Temperatur- bzw. Druckbereiche festgestellt. Aus dem Grund 
wurde die Dichte von Wasserstoff mit den Gleichungen 3.7 und 3.8 berechnet. 
 
Anschließend wird die Masse der Probe im Vakuum nach Gleichung 3. 9 ermittelt 
[Rub07]. 
 
ρρ ⋅−⋅−−= SSCSCBalS VVmmm  (3.9) 
 
Sind die Massen vor der Hydrierung mS und nach der Hydrierung mSH bekannt, kann 
der Gehalt des Wasserstoffes in der Probe (Speicherdichte) berechnet werden 
(Gleichung 3.10). 
 




mm  (3.10) 
 
Die Aktivierung (siehe Abschnitt 2.1.7) und (De-)Hydrierung der Legierungen wurde 
in dieser Arbeit ebenfalls mittels der Magnetschwebewaage durchgeführt. Für alle 
untersuchten Legierungen wurde die gleiche Aktivierungsprozedur angewandt. Die 
folgende Tabelle beinhaltet die verwendete Versuchsdurchführung während der 
Aktivierung und weiterer H2-Sorptionsuntersuchungen.  
 
Tabelle 3.5: Versuchbedingungen während der Aktivierung und den H2-Sorptionsuntersuchungen 
(Vakuum = 10-2 mbar). 
 
Versuchsbedingungen Zyklus Absorption Desorption 
1 385 °C / 30 bar / 11 h 385 °C / 2 bar / 0,5 h 
2 385 °C / 30 bar / 11 h 385 °C / 2 bar / 0,5 h 
3 350 °C / 30 bar / 11 h 350 °C / 1 bar / 0,5 h 
4 300 °C / 20 bar / 4 h 300 °C / 2 bar / 0,5 h 
5 300 °C / 20 bar / 4 h 300 °C / 1 bar / 0,5 h 
6 280 °C / 20 bar / 4 h 280 °C / 2 bar / 0,5 h 
7 280 °C / 20 bar / 4 h 280 °C / 1 bar / 0,5 h 
8 250 °C / 20 bar / 4 h 250 °C / 1 bar / 0,5 h 
9 250 °C / 20 bar / 4 h 250 °C / Vakuum /0,5 h 
10 200 °C / 20 bar / 4 h 200 °C / 1 bar / 0,5 h 
11 200 °C / 20 bar / 4 h. 200 °C / Vakuum / 0,5 h 
12 150 °C / 20 bar / 4 h 150 °C / Vakuum / 0,5 h 
13 100 °C / 20 bar / 4 h 100 °C / Vakuum / 0,5 h 
14 300 °C / 20 bar / 4 h  
 
Unter Aktivierung wird im Rahmen dieser Arbeit eine Wärmebehandlung unter 
Wasserstoffatmosphäre verstanden. Aufgrund der Tatsache, dass in der Literatur 
keine einheitliche Definition des aktivierten Zustandes vorliegt, wird die Probe in 
dieser Arbeit als aktiviert bezeichnet, sobald der erreichte Hydrierungsgrad größer 
als 60 % der theoretischen Speicherkapazität beträgt. Dabei kann die Aktivierung 
einiger Legierungen erst innerhalb mehrerer Zyklen erreicht werden (Abbildung 
3.13). 





Abbildung 3.13: Die Probe wird als aktiviert bezeichnet, wenn der Hydrierungsgrad 60 % der 
theoretischen Speicherkapazität beträgt. In diesem Falle (theoretische Speicherkapazität 6,6 Gew.%-
H2) wird der aktivierte Zustand nach ca. 14 Stunden innerhalb des zweiten Zyklus erreicht. 
 
An dieser Stelle ist auch zu erwähnen, dass innerhalb der vorliegenden Arbeit ein 
Zyklus als eine Hydrierung und eine anschließende Dehydrierung (H-D-Zyklus) 
definiert wird. 
 
Differenz-Wärmestrom-Kalorimetrie (Differential Scanning Calorimetry, DSC) 
Zur Untersuchung von Phasenumwandlungen und thermischer Stabilität der 
dargestellten Substanzen wurden DSC-Analysen durchgeführt. Für die Messung wird 
die zu untersuchende Probe gemeinsam mit einer inerten Vergleichsprobe unter 
identischen äußeren Bedingungen in einem Ofen erhitzt und die 
Wärmestromdifferenz zwischen der Probe und der Referenz als Funktion von 
Temperatur oder Zeit gemessen [Hem89, Wid90]. 
DSC-Messungen innerhalb dieser Arbeit wurden an zwei verschiedenen Geräten 
durchgeführt (das Hochtemperatur-DSC-404 und das Tieftemperatur-DSC-204 der 
Fa. Netzsch). 
DSC-Messungen wurden mit Aufheizraten zwischen 5 K/min und 20 K/min unter 
strömendem Ar durchgeführt. Die Auswertung erfolgte mit einer Software der Firma 
Netzsch. 
 
Wasserstoff- und Sauerstoffanalyse 
Zur Überprüfung der mit Hilfe der Magnetschwebewaage bestimmten Daten wurde 
der erreichte Wasserstoffgehalt in hydrierten Proben mittels Wasserstoffanalyse 
bestimmt. Gleichzeitig wurde auch der Sauerstoffgehalt gemessen, um Aussagen 
über die Oxidation der Proben nach mehreren H-D-Zyklen zu machen. 
Bei diesem Verfahren wird die zu untersuchende Probe eingewogen und mit einem 
Flussmittel (hochreines Nickel) in eine Zinnkapsel gefüllt. Beim Aufschmelzen der 
Zinnkapsel verbindet sich der frei werdende Sauerstoff aus der Probe mit dem 
Kohlenstoff des Tiegels zu Kohlenmonoxid, das weiter zu Kohlendioxid oxidiert. 
Mittels eines Infrarotspektrometers werden sowohl Kohlenmonoxid als auch 
Kohlendioxid quantifiziert. Wasserstoff reagiert mit dem Sauerstoff aus den 
Messzellen zu Wasser, das ebenfalls mittels eines Infrarotspektrometers detektiert 
wird. 
Auch die as-spun Proben wurden mittels Sauerstoffanalyse charakterisiert.  
Die Wasserstoff- bzw. Sauerstoffanalyse wurde an der Analyseeinheit LECO TC-436 
durchgeführt. Vom Hersteller ist ±1 % des Messwertes als Messgenauigkeit 
angegeben. 




Bestimmung der spezifischen Oberfläche 
Die spezifische Oberfläche von ausgewählten hydrierten Bändern wurde nach DIN 
ISO 9377 am Autosorb-1 Automated Gas Sorption System (Quantachrome, 2003) 
bestimmt, das auf dem Meßprinzip der BET-Mehrpunktmethode (BET steht für 
Brunauer, Emmett und Teller [Bru38]) durch Tieftemperatur-Krypton-Adsorption 
basiert. Die Adsorption des Kryptons an der Oberfläche der Probe verursacht einen 
Druckunterschied im Vergleich zum leeren Gefäß, woraus die spezifische Oberfläche 
berechnet werden kann. Das Gerät bietet zuverlässige Werte (Genauigkeit ±5 %), 
wenn die zu bestimmende spezifische Oberfläche größer als 0,05 m2/g ist. 
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In diesem Kapitel werden die Eigenschaften der untersuchten Systeme einzeln 
dargestellt (Abschnitte 4.1-4.4). Die Untersuchungen zur Reaktionsordnung und dem 
geschwindigkeitsbestimmenden Schritt während der Hydrierung werden am Beispiel 
der Mg-Ni-Y-SE-Legierung detailliert in Abschnitt 4.4 behandelt. Der Vergleich der 
Systeme untereinander sowie die Diskussion der Ergebnisse folgen im Kapitel 5. 
 
4.1 System Mg-Ni  
 
Obwohl das Potential des Systems Mg-Ni für die Wasserstoffspeicherung schon 
Ende der 60er Jahre erkannt wurde (siehe Abschnitt 2.2.4), liegen bisher nur 
vereinzelte Untersuchungen vor, die die komplexen Reaktionen zwischen 
Wasserstoff und rascherstarrten Mg-Ni-Legierungen beschreiben. 
Dieser Abschnitt konzentriert sich auf Fragen der Aktivierung, der Struktur der 
Legierungen sowie der Absorptions- und Desorptionskinetik und der Änderung der 
Struktur während der Hydrierung. Besonders sollen dabei die Struktur-Eigenschafts-
Beziehungen erforscht werden. In den darauf folgenden Abschnitten werden diese 
Erkenntnisse auf erweiterte Mg-Ni-Systeme, die zusätzliche Elemente (Glasbildner, 
Katalysatoren) enthalten, übertragen. 
4.1.1 Strukturuntersuchungen der rascherstarrten Bänder 
 
Wie im Kapitel 3.2 bereits dargelegt, wurden drei verschiedene Mg-Ni Systeme 
untersucht: Mg98Ni2, Mg95Ni5 und Mg90Ni10 (vgl. Tabelle 3.2). Abbildung 4.1 stellt 
einen Ausschnitt des binären Mg-Ni-Phasendiagramms mit untersuchten 




Abbildung 4.1: Binäres Mg-Ni Phasendiagramm [nach Mas90], in dem die untersuchten 
Zusammensetzungen gekennzeichnet sind. 
 
Die mittels Melt-Spinning hergestellten Mg-Ni Legierungen wurden zuerst mit Hilfe 
der Röntgendiffraktometrie (XRD) untersucht. Abbildung 4.2 zeigt die 
Röntgendiffraktogramme der einzelnen Legierungen. Aus Abbildung 4.2 geht hervor, 
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dass die Mg-Ni-Legierungen mit einem Ni-Gehalt von weniger als 10 At.% eine 
kristalline Struktur aufweisen, die aus hcp-Mg und einer Mg2Ni-Phase besteht. Die 




Abbildung 4.2: Röntgendiffraktogramme der rascherstarrten Mg-Ni-Legierungen (Co-Kα–Strahlung). 
 
Mg90Ni10 liefert dagegen eine teilamorphe Struktur mit einem breiten amorphen 
Bereich und einem scharfen Mg-(0002)-Peak. Daraus ergibt sich, dass Mg90Ni10 eine 
Orientierung von Mg-Kristalliten mit einer [0001]-Achse senkrecht zur 
Bandoberfläche aufweist (Textur). Dies ist auf die Ausrichtung des hexagonalen Mg-
Gitters in Richtung des Temperaturgradientes während der Erstarrung und der 
Bandbildung zurückzuführen.  
Die Anwesenheit des amorphen Bereiches bei Mg90Ni10 bestätigt Beobachtungen 
von Tanaka und Mitarbeitern [Tan99]. Aus deren Untersuchungen ist bekannt, dass 
die Bildung einer amorphen Phase während der Rascherstarrung bei 
Zusammensetzungen mit einem Ni-Gehalt von 10 bis 26 At.% zu erwarten ist 
[Tan99]. Allerdings geht aus dem Artikel nicht hervor, ob die Feststellung des 
amorphen Zustandes in diesem Zusammensetzungsbereich anhand einer XRD-, 
einer DSC- oder einer TEM-Analyse gemacht wurde. 
 
Die Mikrostruktur der hergestellten Proben im as-spun Zustand wurde weiterhin 
durch Licht- und Rasterelektronenmikroskopie charakterisiert. Abbildung 4.3 stellt die 
Ergebnisse dieser Untersuchungen dar. Wie aus Abbildung 4.3 ersichtlich, beträgt 
die Dicke der rascherstarrten Bänder bei allen Legierungen ca. 30-40 µm. Dabei 
zeigen Mg98Ni2 und Mg95Ni5 starke Gefügeinhomogenitäten. An der Seite der 
Kupferrolle (untere Seite in der Abbildung), wo die Abkühlraten am höchsten sind, ist 
ein feinkörniges Gefüge (Korngröße im Bereich von 1-2 µm) zu erkennen. Bei 
zunehmender Entfernung von der Kupferrolle sind gröbere Körner (bis zu 10 µm) 
erkennbar. Dabei bewirken die in diesem Bereich extremen Schubspannungen die 
Bildung von Stengelkristallen [Lie93].  
Mg90Ni10 zeigt dagegen ein sehr homogenes Gefüge ohne Elementkontrast im 
Rückstreuelektronenbild. Daraus lässt sich auf eine homogene Sub-Mikrometer 
Struktur schließen.  






Abbildung 4.3: Lichtmikroskopische (links) und rasterelektronenmikroskopische (BSE) Aufnahmen von 
Mg98Ni2 (a), Mg95Ni5 (b) und Mg90Ni10 (c). Querschliff; Rollenseite – unten. 
 
Wie schon im Abschnitt 2.2.5 erwähnt, sind die wichtigsten Kriterien bei einem 
optimalen Speichermaterial sowohl eine hohe Speicherkapazität, als auch eine 
schnelle Sorptionskinetik. Das Zulegieren von Ni zu Mg bewirkt zwar eine 
Verringerung der Speicherkapazität (aufgrund der Bildung von Mg2Ni, siehe 
Abschnitt 2.2.4), dafür aber eine deutliche Verfeinerung des Gefüges (Abbildungen 
4.2-4.3), was zu einer schnellen Reaktionskinetik führt (vgl. Abschnitt 2.1.3). 
Mg98Ni2 und Mg95Ni5 zeigen ein gröberes Gefüge und starke Inhomogenitäten im 
Vergleich zu Mg90Ni10. Dies kann die Reaktionskinetik mit Wasserstoff herabsetzen 
(siehe Abschnitte 2.1.3 und 2.2.4). Aus diesem Grund wurde Mg90Ni10 für weitere 
detailliertere Untersuchungen ausgewählt. 
 
Da lichtmikroskopische und rasterelektronenmikroskopische Untersuchungen keine 
bzw. geringe Information über die Sub-Mikrometer Struktur des rascherstarrten 
Mg90Ni10 liefern, wurde die Legierung mittels TEM untersucht (Abschnitt 3.4). Die 
Abbildung 4.4 zeigt Hellfeld- und  Dunkelfeld-TEM-Aufnahmen sowie das 
entsprechende Beugungsbild von Mg90Ni10. Wie in Abbildung 4.4 zu erkennen ist, 
weist Mg90Ni10 eine nanokristalline Struktur auf. Dabei sind die Kristallite von hcp-Mg 
mit einer Größe von ca. 100 nm in eine Mg2Ni-Matrix, die sich nach dem 
Beugungsbild in einem amorphen/nanokristallinen Zustand befindet, eingebettet. 
Diese Ergebnisse stimmen mit dem XRD-Befund überein.  
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Abbildung 4.4: Hellfeld- (a) und Dunkelfeld-TEM-Aufnahmen (b) von rascherstarrtem Mg90Ni10 mit 
dem korrespondierenden Beugungsbild (c). 
 
Wie im Abschnitt 2.3 erklärt, befinden sich die rascherstarrten Legierungen meist in 
einem metastabilen Zustand. Erst nach einer während der Wärmebehandlung 
einsetzenden Kristallisation geht die Legierung in einen Gleichgewichtszustand über. 
Das Verständnis der Kristallisation ist vor allem für die Aktivierung der Bänder, bei 
der sowohl die Kristallisation als auch die Hydrierung parallel ablaufen, von 
Bedeutung. Den DSC-Messergebnissen (Abbildung 4.5) zu Folge weist 
rascherstarrtes Mg90Ni10 eine Glasübergangstemperatur von 131 °C auf. Zusätzlich 
sind zwei starke exotherme Reaktionen im Temperaturbereich von 150 °C bis 210 °C 




Abbildung 4.5: Kristallisationsverhalten von rascherstarrtem Mg-Ni Band anhand von DSC-Analysen 
(Heizrate 5 K/min; Argon). 
 
Ein ähnlicher Verlauf wurde von Todorova und Spassov für Mg88Ni12 beobachtet 
[Tod09]. Dabei verbinden diese Autoren den ersten exothermen Peak (bei 160 °C) 
mit der Kristallisation von Mg und den zweiten Peak (bei 187 °C) mit der 
Kristallisation der metastabilen Mg6Ni-Phase. Für die Ni-reiche Legierung Mg83Ni17 
wird nur ein exothermer Peak, der der Kristallisation der metastabilen Mg6Ni-Phase 
entspricht, beobachtet [Spa09]. Allerdings zeigten die TEM-Untersuchungen an dem 
rascherstarrten Mg90Ni10 die Anwesenheit von hcp-Mg bereits im as-spun Zustand. 
Daraus folgt, dass der erste exotherme Peak (Abbildung 4.5) vermutlich mit der 
Kristallisation der restlichen Mg-Phase oder der Mg2Ni-Phase in Verbindung steht. 
Um diese Aussage zu überprüfen und einzelne Reaktionen während der 
Kristallisation aufzulösen, wurden in situ-Synchrotron-XRD-Messungen (SR-XRD) 
am ESRF (European Synchrotron Radiation Facility) in Grenoble durchgeführt. Dabei 
a)            b)           C) 
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wurden die Röntgendiffraktogramme bei Temperaturen zwischen 25 °C und 350 °C 
unter 200 mbar Argonatmosphäre aufgenommen (Abbildung 4.6). Die Haltezeit bei 




Abbildung 4.6: Serie von in situ-Röntgendiffraktogrammen, gemessen während der Temperung von 
rascherstarrtem Mg90Ni10 in Argonatmosphäre (λ =1,05 Å). 
 
Aus den oben dargestellten Ergebnissen der SR-XRD-Untersuchungen ergeben sich 
folgende Erkenntnisse: 
 
a) Bis zu einer Temperatur von ≤100 °C werden keine Strukturänderungen des 
rascherstarrten Mg90Ni10 Bandes detektiert.  
b) Bei einer Temperatur von 125 °C findet die Kristallisation der amorphen Matrix 
in hexagonales Mg, hexagonales Mg2Ni und kubisches Mg6Ni statt. 
c) Die Mg6Ni-Phase ist metastabil [Kem02, Spa09] und wird nur im Bereich von 
125 °C bis 200 °C beobachtet. Bei 200 °C zersetzt sich diese Phase in Mg 
und Mg2Ni. 
d) Ab einer Temperatur von 275 °C sind weitere Peaks von Mg2Ni eindeutig 
detektierbar. 
e) Zwischen 325 °C und 350 °C finden keine weiteren Umwandlungen statt.  
 
Bei einem Vergleich zwischen den Ergebnissen der DSC- und der in situ-XRD-
Messungen fällt auf, dass die Kristallisation von hexagonalen Mg- und Mg2Ni-Phasen 
sowie kubischem Mg6Ni laut SR-XRD bei 125 °C gleichzeitig stattfindet. Laut DSC-
Ergebnissen sind allerdings zwei getrennte Peaks zu sehen. Dies ist vermutlich auf 
die unterschiedlichen Durchführungen der Messungen zurückzuführen: dynamisch 
bei DSC (Heizrate 5 K/min) und statisch bei in situ-XRD (60 Minuten Haltezeit bei 
jeder Temperatur). Eine weitere Erklärung für die festgestellten Unterschiede kann 
darin liegen, dass die SR-XRD-Messungen in 25 °C-Schritten gemessen wurden. 
Aufgrund dieser relativ großen Spanne zwischen den Temperaturen können nahe 
beieinander liegende Peaks nicht unterschieden werden. 
An dieser Stelle sei auch erwähnt, dass sowohl Mg als auch Mg2Ni im kristallisierten 
Zustand eine Orientierung (Textur) entlang der c-Achse senkrecht zur 
Bandoberfläche aufweisen. Das kann durch die Vorausrichtung hexagonaler 
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Kristallite in Richtung des Temperaturgradientes während der Erstarrung und der 
Bandbildung erklärt werden (siehe auch Abbildung 4.2). 
Rasterelektronenmikroskopische Untersuchungen der im in situ-SR-XRD 
vermessenen Probe ergaben, dass das kristallisierte Mg90Ni10-Band aus einer Mg-





Abbildung 4.7: Rasterelektronenmikroskopische (BSE) Untersuchungen nach der Kristallisation von 
rascherstarrtem Mg90Ni10. Die homogen verteilten Mg2Ni-Phasen erscheinen aufgrund der höheren 
Ordnungszahl von Ni heller. 
4.1.2 Aktivierung 
 
Wie im Abschnitt 2.2.2 beschrieben, sollte die Aktivierung der rascherstarrten 
Legierungen oberhalb der Rekristallisationstemperatur durchgeführt werden. Laut 
DSC- und XRD-Analyse von rascherstarrtem Mg90Ni10 finden ab 325 °C keine 
Umwandlungen mehr statt (Abbildung 4.5 und 4.6). Aus diesem Grund wurde der 
Aktivierungsprozess von Mg90Ni10-Bändern bei Temperaturen oberhalb 325 °C 
durchgeführt. Abbildung 4.8 stellt die TGA-Daten der vier verschiedenen 





Abbildung 4.8: Aktivierungszyklen von Mg90Ni10 bei 350 °C und 385 °C unter 30 bar (Hydrierung=H) 
bzw. 2 bar (Dehydrierung=D) Wasserstoff. Die mit blau gekennzeichnete Aktivierung wurde ohne den 
Dehydrierungsschritt durchgeführt. 
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Tabelle 4.1 zeigt die dazugehörigen Wasserstoff-, Sauerstoff- und Stickstoff-Gehalte, 
die mittels der Analyseeinheit LECO TC-436 vor und nach der Aktivierung bestimmt 
wurden. 
 
Tabelle 4.1: Aktivierungsparameter des rascherstarrten Mg90Ni10-Bandes. 






































5,3 0,59 0,29 









4,4 0,61 0,27 
 
Wie im Abschnitt 3.4.3 definiert wurde, wird eine Probe als aktiviert bezeichnet, wenn 
der erreichte Hydrierungsgrad mehr als 60 % der theoretischen Speicherkapazität 
beträgt. Im Falle von Mg90Ni10 liegt diese Grenze bei ca. 3,8 Gew.%-H2. Die 
Aktivierung der Probe wird damit bei allen Aktivierungsszenarien innerhalb des 
ersten Zyklus erreicht. Vergleicht man das Aktivierungsverhalten der rascherstarren 
Proben bei 350 °C und 385 °C, lassen sich weiterhin folgende Ergebnisse 
konstatieren: 
 
• Während des ersten Hydrierungszyklus bei 385 °C (blaue und rote Linien) 
sind drei Bereiche mit unterschiedlicher H2-Absorptionskinetik zu sehen:  
- in den ersten 2-2,5 Stunden wird Wasserstoff nur sehr langsam 
(0,001 Gew.%-H2/min) absorbiert (Bereich I). 
- Danach findet eine deutlich schnellere Wasserstoffabsorption 
(0,03 Gew.%-H2/min) statt (Bereich II). 
- nach ca. sechs Stunden wird eine annähernde Sättigung der 
Wasserstoffabsorption erreicht (Bereich III).  
• Während der Aktivierung bei 350 °C wird eine Sättigung erst im zweiten 
Hydrierungszyklus erreicht. 
• Die Hydrierungsrate ist temperaturabhängig. 
• Aus der Tabelle 4.1 ist außerdem zu entnehmen, dass die bei 350 °C 
aktivierten Proben stets niedrigere H2-Gehalte im Vergleich zu den bei 385 °C 
aktivierten Proben aufweisen.  
• Es wurde kein deutlicher Unterschied zwischen der Aktivierung mit einer 
Hydrierung (22 Stunden) und der Aktivierung mit zwei Hydrierungen à elf 
Stunden festgestellt.  
• Die Aktivierungstemperaturen im untersuchten Bereich haben keinen Einfluss 
auf den Sauerstoffgehalt im aktivierten Band. 
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Besonders interessant ist der Vergleich der Aktivierungsweisen der vorher 
kristallisierten Probe (schwarze Linie in Abbildung 4.8) mit dem as-spun Band (grüne 
Linie) bei 350 °C. Während das as-spun Band am Anfang eine verzögerte 
Hydrierung zeigt, nimmt die kristallisierte Probe den Wasserstoff gleich mit einer 
hohen Absorptionsrate (0,15 Gew.%-H2/min) auf. Daraus folgt, dass die Verzögerung 
in der Wasserstoffannahme bei den as-spun Proben auf die gleichzeitig stattfindende 
Kristallisation der Proben zurückzuführen ist. Um diese Aussage zu untermauern, 
wurde eine Probe nach drei Stunden bei der 385 °C-Aktivierung schnell abgekühlt 
und mittels XRD, Lichtmikroskopie und REM untersucht (Abbildung 4.9).  
 
 
Abbildung 4.9: Drei Stunden bei 385°C aktiviertes Band (a), entsprechendes Röntgendiffraktogramm 
(b), BSE-Aufnahme (c) und lichtmikroskopische Aufnahme (d). Auf den Bildern (c) und (d) ist eine 
Grenze zwischen einem hydrierten und einem nicht hydrierten Bereich markiert. Die hydrierten 
Bereiche erscheinen im BSE-Modus dunkler aufgrund der geringeren Ordnungszahl von MgH2 im 
Vergleich zu Mg.  
 
Das XRD-Spektrum weist ein komplett kristallines Gefüge auf, das folgende Phasen 
enthält: Mg, MgH2 und Mg2Ni (Abbildung 4.9 b). Daraus folgt, dass während der 
ersten zwei Stunden der Aktivierung eine vollständige Kristallisation des 
teilamorphen Gefüges erfolgt. Anschließend findet eine Hydrierung der kristallinen 
Probe statt, wobei sich als erstes das im Vergleich zu Mg2NiH4 stabilere MgH2 bildet. 
Es ist ebenfalls zu erwähnen, dass hier weder Mg2NiH0,3 noch Mg2NiH4 im XRD-
Spektrum nachgewiesen werden können. Dies lässt vermuten, dass die Hydrierung 
von Mg2Ni bei der Aktivierung anders verläuft als bei der normalen Hydrierung einer 
aktivierten Probe (vgl. 4.1.3). 
Die Hydridphase wächst offensichtlich dreidimensional und zwar etwa 
halbkugelförmig in das Innere des Bandes hinein (Abbildung 4.9 a, c und d). Die 
Keimbildung der Hydridphase findet an der Oberfläche des Bandes statt, was 
schematisch auf Abbildung 4.10 zu sehen ist. Ähnliche Beobachtungen wurden bei 
der Hydrierung der Mg-Folien in [Pet87] beschrieben. 




Abbildung 4.10: Schematische Darstellung der Hydridbildung in einem rascherstarrten Band. 
 
Weiterhin ist ersichtlich, dass die vorher kristallisierte Probe (schwarze Linie in 
Abbildung 4.8) im Vergleich zu der nicht vorher kristallisierten Probe (grüne Linie) 
eine langsamere Kinetik der Wasserstoffabsorption im zweiten Zyklus aufweist.  
Für weitere Untersuchungen wurden Proben, die bei 385 °C und 30 bar H2 aktiviert 
wurden, verwendet, da diese Aktivierung die besten Ergebnisse bezüglich einer 
hohen Wasserstoffkapazität und niedriger Oxidgehalte zeigt.  
4.1.3 Strukturuntersuchungen der hydrierten Bänder 
 
Die in diesem Abschnitt dargestellten Strukturuntersuchungen der hydrierten Bänder 
liefern Aussagen über die Bildung und Erhaltung nanokristalliner Hydridphasen nach 
der Aktivierung und nach mehreren H-D-Zyklen.  
 
Aktivierte Bänder 
Die XRD-Untersuchungen der aktivierten Bänder (Abbildung 4.11) weisen folgende 
Phasen auf: MgH2, Niedrigtemperaturstruktur (LT1) und Hochtemperaturstruktur (HT) 





Abbildung 4.11: Vergleich der Röntgendiffraktogramme der bei 385 °C und 350 °C aktivierten 
Mg90Ni10-Bänder.  
 
Das restliche Mg und die Mg2NiH0,3-Phase lassen auf eine unvollständige Hydrierung 
der Bänder schließen. Die Ursache dafür kann in der Mikrostruktur der Proben und 
der damit verbundenen langsamen Absorptionskinetik liegen. Die 
rasterelektronenmikroskopischen Untersuchungen an den vollständig aktivierten 
Proben (vgl. Tabelle 4.1) haben gezeigt, dass die aktivierten Proben aus kleinen (1-
2 µm) Mg2NiH4/Mg2NiH0,3-Phasen in einer MgH2-Matrix bestehen (Abbildung 4.12). 
Dabei sind keine wesentlichen Gefügeunterschiede zwischen den Proben, die bei 
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verschiedenen Temperaturen aktiviert wurden, festzustellen. Daraus folgt, dass die 
oben dargestellten Unterschiede in der Aktivierung bei 350 °C und 385 °C 
offensichtlich allein durch die verschiedenen Temperaturen bedingt wurden. 
Allerdings kann diese Aussage nur durch TEM-Untersuchungen überprüft werden. 
Wie in Abbildung 4.12 außerdem ersichtlich wird, sind lediglich wenige, 





Abbildung 4.12: Rasterelektronenmikroskopische Untersuchungen (BSE) nach der Aktivierung von 
rascherstarrtem Mg90Ni10-Band: Hydrierung bei 350 °C (a); Hydrierung bei 385 °C (2 Zyklen) (b); 
Hydrierung bei 385 °C (1 Zyklus) (c); kristallisierte und anschließend hydrierte Probe (d). 
 
Zyklierte Bänder 
Es wurde festgestellt, dass die Bänder ihre Form auch nach 13,5 H-D-Zyklen (die 
einzelnen Parameter sind in Tabelle 3.5 zusammengestellt) behalten (Abbildung 
4.13). Im Gegensatz zum rascherstarrten Zustand ist das hydrierte Band jedoch sehr 





Abbildung 4.13: Rascherstarrte Mg90Ni10-Bänder vor der Hydrierung (links) und nach 13,5 H-D-
Zyklen (rechts). 
1 cm 1 cm
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Wie schon am Anfang des Abschnittes gezeigt wurde, besteht die aktivierte Probe 
aus MgH2, Mg2NiH4, Mg2NiH0,3 und restlichem Mg. Abbildung 4.14 zeigt die 
Ergebnisse der XRD-Analyse des hydrierten Mg90Ni10-Bandes nach 13,5 H-D-Zyklen. 
Daraus folgt, dass auch nach mehreren Zyklen noch reines Mg und die Mg2NiH0,3-
Phase vorliegen, was auf eine unvollständige Reaktion von Mg bzw. Mg2Ni mit 
Wasserstoff hinweist. Es ist weiterhin zu erkennen, dass die bei 300 °C hydrierte 
Probe einen höheren Anteil an hcp-Mg im Vergleich zu denen bei 350 °C bzw. 
385 °C aufweist (Abbildung 4.11). Dies liegt sowohl an den niedrigeren 
Hydrierungstemperaturen (langsame Kinetik) als auch an den kürzeren 




Abbildung 4.14: Röntgendiffraktogramm der bei 300 °C hydrierten Mg90Ni10-Probe nach 13,5 H-D-
Zyklen. 
 
Die licht- und rasterelektronenmikroskopischen Untersuchungen an der zyklierten 
Mg90Ni10 Probe lassen Risse und Hohlräume nahe der Bandoberfläche erkennen 
(Abbildung 4.15). Dies kann durch mehrfache Volumenänderungen während des 
Zyklierens erklärt werden, die zu Spannungen führen, welche durch Rissbildung 
abgebaut werden (siehe Abschnitt 2.1). Wie im Falle der aktivierten Bänder, besteht 
das Gefüge der zyklierten Bänder aus ca. 2 µm großen Mg2NiH4/Mg2NiH0,3-Phasen, 
eingebettet in einer MgH2-Matrix. Daraus ergibt sich, dass innerhalb der ersten 13,5 
H-D-Zyklen nach der Aktivierung die Mikrostruktur der Mg-Ni-Bänder im 
Wesentlichen unverändert bleibt (vgl. Abbildung 4.12). 
Ferner ist zu Abbildung 4.15 (a) zu bemerken, dass noch nicht hydrierte Bereiche im 




Abbildung 4.15: Licht- (a) und rasterelektronenmikroskopische (b) Abbildung (BSE) des Mg90Ni10-
Bandes nach 13,5 H-D-Zyklen. 
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Die TEM-Untersuchungen an hydriertem Band belegen, dass die Probe nach dem 
Zyklieren eine nanokristalline Struktur aufweist. Abbildung 4.16 zeigt Hellfeld- und 
Dunkelfeld-TEM-Aufnahmen von MgH2 in der hydrierten Mg90Ni10-Probe. Daraus ist 
zu erkennen, dass die Kristallitgröße im Bereich von 100 nm liegt.  
 
   
 
Abbildung 4.16: Hellfeld- (a) und Dunkelfeld-TEM-Aufnahmen (b) und das korrespondierende 
Beugungsbild (c) von MgH2 im rascherstarrten und hydrierten Mg90Ni10. Auf dem Beugungsbild (c) 
sind einzelne Netzebenen von MgH2 gekennzeichnet. 
 
Auch die Bereiche der Mg2NiH4/Mg2NiH0,3-Phasen wurden mittels TEM-
Untersuchungen genauer analysiert (Abbildung 4.17).  
 
   
 
Abbildung 4.17: Hellfeld- (a) und Dunkelfeld-TEM-Aufnahmen (b) und das korrespondierende 
Beugungsbild (c) von Mg2NiH4 in der rascherstarrten und hydrierten Mg90Ni10-Probe. Auf dem 
Beugungsbild (c) sind einzelne Netzebenen von Mg2NiH4 gekennzeichnet. 
 
Abbildung 4.17 ist zu entnehmen, dass die ca. 2 µm großen Mg2NiH4/Mg2NiH0,3-
Phasen ebenfalls eine interne Nanostruktur aufweisen. Die Kristallitgröße liegt dabei 
im Bereich von ca. 100 – 200 nm. Daraus folgt, dass das rascherstarrte und hydrierte 
Band eine für rasche Reaktionskinetik geeignete nanokristalline Struktur aufweist. 
Allerdings ist die Verteilung der Mg2NiH4-Nanokristallite im gesamten Band nicht fein 
genug, da es während der Kristallisations- und Hydrierungsprozesse zur Bildung von 
Mg2NiH4/Mg2NiH0,3-Agglomeraten (ca. 2 µm groß) kommt.  
 
Es wurden ebenfalls Untersuchungen mittels EELS am hydrierten Mg90Ni10-Band 
durchgeführt, um Aussagen über die Homogenität der Wasserstoffverteilung in MgH2 
im nanoskaligen Bereich treffen zu können. Abbildung 4.18 stellt das EELS-
Spektrum im Bereich elektronischer Anregung (a), die ungefilterte TEM-Aufnahme 
(b) und eine EFTEM-Aufnahme mit einem Energiefenster von 8 eV bis 14 eV (c) dar.  
a)      b)        C) 
a)      b)        C) 
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Aus dem EELS-Spektrum geht hervor, dass der in Mg-Hydrid gebundene 
Wasserstoff einen deutlichen Peak im EELS-Spektrum liefert (H-Plasmonen-Signal 
11 eV nach dem „Zero Loss Peak“). Dieser Befund stimmt mit den Angaben von 
Tanaka für reines MgH2 überein [Tan09]. Das daraus gewonnene EFTEM-Bild lässt 
eine sehr homogene Verteilung des Wasserstoffs in MgH2 im nanoskaligen Bereich 
erkennen.  
 
   
 
Abbildung 4.18: EELS-Spektrum (a) und die dazugehörige ungefilterte TEM-Aufnahme (b) sowie die 




Wie im Abschnitt 3.4.3 beschrieben, wurde die Kinetik der Wasserstoffab- bzw. 
desorption von rascherstarrten und aktivierten Bändern mittels 
Magnetschwebewaage, DSC und in situ-SR-XRD untersucht. 
Abbildung 4.19 stellt die Wasserstoffabsorption unter 20 bar H2 bei verschiedenen 





Abbildung 4.19: Wasserstoffabsorption von aktiviertem Mg90Ni10 unter H2-Partialdrücken von 20 bar. 
Die am Anfangsbereich der Kurven zu sehenden Peaks sind maschinell bedingt. 
 
Aus Abbildung 4.19 geht hervor, dass die Hydrierungsrate bei allen untersuchten 
Temperaturen in den ersten drei Minuten beinahe gleich ist (≈ 1,25 Gew.%-H2/min). 
Die erreichten Wasserstoffgehalte nach 120 Minuten unterscheiden sich jedoch 
signifikant voneinander (mit Ausnahme der bei 180 °C und 200 °C hydrierten Proben) 
und hängen von der Temperatur der Hydrierung ab. An dieser Stelle sei darauf 
hingewiesen, dass die Erhöhung der Temperatur die freie Reaktionsenthalpie (und 
somit die Stabilität des Hydrides) verringert (Gleichung 2.8), da die Änderung der 
a)        b)                          c) 
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Standardbildungsentropie für die meisten Metall-Wasserstoff-Systeme einen 
negativen Wert aufweist (Abschnitt 2.1.2 und [Züt03]). Daraus folgt, dass die 
erhöhten Wasserstoffgehalte bei höheren Temperaturen nicht auf thermodynamische 
sondern ausschließlich auf kinetische Effekte zurückzuführen sind. 
Die theoretisch erreichbare H2-Speicherkapazität von Mg90Ni10 beträgt ca. 
6,4 Gew.%. Bei 300 °C wird jedoch nur eine experimentelle H2-Speicherkapazität von 
ca. 76 % erzielt. Dieser Befund wird auch durch die lichtmikroskopischen 
Untersuchungen bestätigt, die die nicht hydrierten Bereiche in der Mitte der Probe 
zeigen (Abbildung 4.15). Die Ursachen für dieses Verhalten werden im Kapitel 5 
diskutiert. 
Der Sauerstoffgehalt von Mg90Ni10 nach 13,5 H-D-Zyklen beträgt 1,2 Gew.%. Als 
Ursachen kommen die mögliche Oxidation während des Probeausbaus und während 
der Probepräparation für die Sauerstoffmessung in Frage. 
 
Besonders in Bezug auf die portablen und mobilen Anwendungen von Mg-basierten 
Hydridspeichermaterialien spielt die Frage des Desorptionsverhaltens eine 
entscheidende Rolle [Var09, Yao08]. Abbildungen 4.20 und 4.21 illustrieren die 







Abbildung 4.20: Wasserstoffdesorption von 
hydriertem Mg90Ni10 bei verschiedenen 
Temperaturen und H2-Partialdrücken. 
 
Abbildung 4.21: Wasserstoffdesorption von 
hydriertem Mg90Ni10 in Vakuum (10-2mbar) bei 
verschiedenen Temperaturen. 
Die aus den oberen Abbildungen berechneten Desorptionsraten sind in der 
folgenden Tabelle aufgeführt. Für die Berechnung der Desorptionsraten wurde der 
lineare Teil der Kurve ausgewertet. 
 
Tabelle 4.2: Desorptionsraten des rascherstarrten und hydrierten Mg90Ni10 Bandes. 
Desorptionsrate [Gew.%-H2/min] 
Desorptionsdruck 
350 °C 300 °C 280 °C 250 °C 200 °C 180 °C 
2 bar H2 - 0,18 - - - - 
1 bar H2 1,9 0,76 0,24 ~0
* - - 
Vakuum (10-2 mbar) - - - 0,7 0,07 ~ 0,003 
 
*Ab ca. 0,4 Gew.% ist keine weitere Desorption zu beobachten. 
 
Den Erwartungen entsprechend, ist das Desorptionsverhalten von Mg90Ni10 stark 
temperatur- und druckabhängig. Die Desorption unter 1 bar Wasserstoffdruck findet 
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nur bis zu einer Temperatur von > 250 °C mit hohen Desorptionsgeschwindigkeiten 
statt. Die Desorptionstemperatur kann bei H2-Partialdrücken unter 1 bar weiter 
gesenkt werden.  
4.1.5 Desorptionsverhalten 
 
Um das Desorptionsverhalten der Hydridspeichermaterialien besser zu verstehen, 
sollen die Prozesse und Reaktionen, die während der Desorption ablaufen, näher 
betrachtet werden. Abbildung 4.22 stellt die DSC-Kurven des hydrierten Mg90Ni10 und 
als Referenz des reinen MgH2-Pulvers (Degussa–Goldschmidt GmbH, 95% MgH2) 




Abbildung 4.22: DSC-Kurven von reinem MgH2-Pulver und hydriertem Mg90Ni10 bei der Desorption 
(Heizrate: 5 K/min). 
 
Aus Abbildung 4.22 folgt, dass reines MgH2-Pulver bei einer Temperatur ab 391 °C 
dehydriert. Diese Werte stimmen auch mit denen der Literatur überein [Arg07, 
Var06]. Im Falle von hydriertem Mg90Ni10 sind jedoch zwei endotherme Peaks bei 
225 °C und 320 °C zu sehen, die auf zwei Desorptionsstufen hinweisen. Aufgrund 
der thermodynamischen Daten für Mg2NiH4 und MgH2 (siehe Abbildung 2.3) kann 
man erwarten, dass bei 218 °C die Zersetzung von dem instabileren Mg2NiH4 
einsetzt, die dann bei ca. 300 °C abgeschlossen wird. An dieser Stelle soll auch 
erwähnt werden, dass die im Abschnitt 2.1.6 beschriebene Umwandlung der 
Niedrigtemperaturstruktur (LT-Mg2NiH4) in die kubische Hochtemperaturstruktur (HT-
Mg2NiH4) bei etwa 235 °C stattfindet. Diese Umwandlung ist ebenfalls endotherm. 
Allerdings beträgt die Wärmetönung während der Phasenumwandlung (3,3 kJ/mol 
[Gav79, Sel87]) nur ca. 5 % der Wärmetönung während der Desorption von Mg2NiH4 
(64,5 kJ/molH2). Daraus folgt, dass der erste endotherme Peak vor allem mit der 
Zersetzung von Mg2NiH4 verbunden ist. Ab 350 °C findet anschließend die 
Desorption von MgH2 statt. Weiterhin ist zu bemerken, dass im Falle des hydrierten 
Mg-Ni-Bandes die Desorption von MgH2 zu niedrigeren Temperaturen verschoben 
wird. Dieser Befund kann auf die Wirkung von Ni bzw. Mg2Ni (siehe unten) und die 
Nanostrukturierung zurückgeführt werden (siehe auch Kapitel 5). 
 
 
Für die technische Anwendung von Metallhydriden ist vor allem die Desorption unter 
isothermen Bedingungen interessant [Eic08, Buc82]. Deshalb wurden in situ- 
4. Ergebnisse  63 
 
Synchrotronuntersuchungen durchgeführt, um Informationen zur 
Phasentransformation während der Desorption bei einer konstanten Temperatur zu 
erhalten (siehe Abschnitt 3.4). Abbildung 4.23 stellt die Serie der 
Röntgendiffraktogramme während der Desorption von hydriertem Mg90Ni10 im 




Abbildung 4.23: Serie der Röntgendiffraktogramme, gemessen während der Desorption von 
hydriertem Mg90Ni10 im Vakuum (10-2 mbar) bei 200°C (λ =1,05 Å). 
 
Das Röntgendiffraktogramm bei t = 0 entspricht dem Ausgangszustand des 
hydrierten Mg90Ni10 Bandes bei 25 °C. Das Aufheizen der Probe erfolgte über die 
Dauer von vier Minuten mit einer Aufheizgeschwindigkeit von etwa 1 K/s. Anhand der 
Abbildung 4.23 lässt sich die Desorption bei 200 °C im Vakuum in drei Bereiche 
unterteilen: 
 
 Bereich 1 (während der ersten acht Minuten) 
 Dehydrierung von Mg2NiH4 und Bildung von Mg2NiH0,3. 
 
 Bereich 2 (von 4. bis zur 32. min) 
 Dehydrierung von MgH2 und Bildung von Mg in Anwesenheit von Mg2NiH0,3.  
 
 Bereich 3 (nach 32 min) 
 Dehydrierung von Mg2NiH0,3 Bildung von Mg2Ni. 
 
Am Ende der Desorption liegen zwei Phasen vor: reines Mg und Mg2Ni.  
 
Wird jedes Diffraktogramm der XRD-Serie mittels Rietveld-Verfeinerung ausgewertet, 
können die Massenanteile der einzelnen Phasen in Abhängigkeit von der 
Desorptionzeit dargestellt werden (Abbildung 4.24). Nach Abbildung 4.24 nimmt der 
Massenanteil von Mg2NiH0,3 im ersten Bereich rapide zu, während im zweiten 
Bereich die Zunahme des Anteils stark verlangsamt ist. Der Anstieg des 
Massenanteils der Mg2NiH0,3-Phase im zweiten Bereich kann allerdings fast 
vollständig auf die Qualität der Rietveld-Verfeinerung zurückgeführt werden (Profil-R-
Wert Rwp ~ 10 %).  




Abbildung 4.24: Entwicklung der Massenanteile einzelner Phasen während der Desorption von 
hydriertem Mg90Ni10 bei 200 °C im Vakuum in Abhängigkeit von der Zeit. 
 
Die Tatsache, dass der Anteil der Mg2NiH0,3-Phase während der Dehydrierung von 
MgH2 unverändert bleibt, kann dadurch erklärt werden, dass Mg2NiH0,3 als 
Wasserstoff-Transferphase dient und ständig mit Wasserstoff aus der MgH2-Phase 
versorgt wird (Abbildung 4.25 (b) und (c)). Dabei bleibt Mg2NiH0,3 solange stabil, wie 
ausreichend Wasserstoff durch das angrenzende MgH2 zur Verfügung steht. So lässt 
sich auch die Umwandlung von Mg2NiH0,3 in Mg2Ni erst nach der fast kompletten 




Abbildung 4.25: Visualisierung der Wirkung von Mg2NiH0,3 als H2-Transferphase in der Mg-Mg2Ni 
Legierung: 
Bereich 1 (a) –  Diffusion von H2 aus Mg2NiH4 und Bildung der Mg2NiH0,3-Phase. 
Bereich 2 (b und c) - Diffusion von H2 aus MgH2 kann durch die Mg2NiH0,3-Phase, Phasengrenzfläche 
oder durch Mg erfolgen [Cer08b]. Massenanteil der Mg2NiH0,3Phase bleibt dabei unverändert. 
Bereich 3 (d) - Transformation von Mg2NiH0,3 in Mg2Ni. 
 
Bei diesem Wasserstoff-Transfermechanismus, der ebenfalls für andere Systeme 
bekannt ist (z.B. TiNi-H [Buc82]), müssen auch die sehr unterschiedlichen 
Wasserstofflöslichkeiten der beiden metallischen Phasen (Mg und Mg2Ni) 
berücksichtigt werden. Während die Löslichkeit von Wasserstoff in Mg2Ni bei 303 °C 
und einem Gleichgewichtsdruck von 1 bar etwa 0,1 Wasserstoffatome/ Metallatom 
(Mg2NiH0,3 [Rei68]) beträgt, ist die Wasserstofflöslichkeit in Mg aufgrund des 
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endothermen Charakters sehr gering (sogar bei 640 °C nur 0,07 At.% [San87]). Dies 
kann den Wasserstoff-Transfer durch die Mg2NiH0,3 Phase begünstigen. Die Frage, 
ob Wasserstoff vorwiegend durch die Phasengrenzflächen, Mg oder Mg2NiH0,3 
diffundiert (Abbildung 4.25), ließ sich im Rahmen dieser Arbeit nicht klären. 
4.1.6 Zusammenfassung 
 
Zusammenfassend kann gesagt werden, dass Mg90Ni10 im rascherstarrten Zustand 
ein homogenes Gefüge, das aus ca. 100 nm großen hcp-Mg-Kristalliten in einer 
Mg2Ni-Matrix besteht, aufweist. Aufgrund des nanokristallinen Zustandes dieser 
Legierung wurde sie gegenüber Mg98Ni2 und Mg95Ni5, die ein inhomogenes Gefüge 
aufweisen, bevorzugt und hinsichtlich Struktur- und 
Wasserstoffsorptionseigenschaften untersucht. 
 
Die Aktivierung der rascherstarrten Legierung wurde bei verschiedenen 
Temperaturen untersucht (Tabelle 4.1). Dabei bewirkt die Aktivierung bei 385 °C und 
30 bar H2 die besten Ergebnisse hinsichtlich eines hohen Wasserstoffgehaltes und 
geringen Oxidgehalten. Da kein erkennbarer Unterschied zwischen der Aktivierung 
mit einer Hydrierung (22 Stunden) und der mit zwei Hydrierungen (à elf Stunden) 
festzustellen war, wurden die nachfolgenden Aktivierungen mit zwei Hydrierungen 
durchgeführt (siehe auch Abschnitt 3.4.3). Dies geschah aus der Überlegung, dass 
die Volumenänderungen während der Ab- und der Desorption zusätzliche Risse 
erzeugen. Diese können die Zufuhr von Wasserstoff in das Innere der Probe 
erleichtern (Abschnitt 4.4.4).  
Die Kinetik der Wasserstoffsorption wurde mittels TGA bestimmt. Es wurden 
Absorptionsraten von bis zu 1,25 Gew.%-H2/min. (300 °C/ 20 bar H2) und 
Desorptionsraten von bis zu 1,9 Gew.%-H2/min. (350 °C/ 1 bar H2) gemessen. Die 
Prozesse während der Desorption wurden mittels in situ-Synchrotron-XRD-
Messungen untersucht. Offensichtlich findet dabei der Wasserstoff-Transfer durch 
die Mg2NiH0,3-Phase statt. Der erreichte Wasserstoffgehalt (300 °C und 20 bar H2) 
betrug ca. 4,85 Gew.%-H2. Dies entspricht ca. 76 % der theoretischen 
Speicherkapazität. 
Vergleicht man die erzielten Hydrierungsraten und Hydrierkapazitäten mit den 
Ergebnissen für Mg-Ni-Systeme aus der Literatur, so weist die in diesem Abschnitt 
dargestellte Mg90Ni10-Legierung bei gleichen Bedingungen deutlich bessere Werte 
auf. [Son09] berichtet einen maximalen Wasserstoffgehalt des rascherstarrten und 
anschließend gemahlenen Mg88.7Ni11.3 von 3,96 Gew.% (Hydrierung bei 300 °C, 
60 Minuten), was ca. 62 % der maximalen Speicherkapazität beträgt. Bei höheren 
Temperaturen und längeren Hydrierungszeiten werden in der Literatur allerdings 
höhere Werte für Mg-Ni-Systeme angegeben. Friedlmeier und Mitarbeiter haben eine 
rascherstarrte Mg88.7Ni11.3-Legierung charakterisiert [Fri99]. Dabei wurde ein 
Wasserstoffgehalt von 5,9 Gew.% erreicht (93 % der maximalen Speicherkapazität). 
Es sei allerdings darauf hingewiesen, dass die Werte anhand der Konzentration-
Druck-Isotherme (volumetrisches Messverfahren) nach mehreren Stunden bei 
375 °C bestimmt wurden.  
 
Der für Mg90Ni10 erreichte Wasserstoffgehalt von ca. 4,8 Gew.%-H2 kann die in der 
Tabelle 2.1 anvisierten Ziele einer gravimetrischen Wasserstoffspeicherdichte von 
5,5 Gew.-% nicht erfüllen (Abschnitt 2.2.5). Für eine weitere Optimierung des Mg-Ni-
System wurde deshalb gezielt ein weiteres Legierungselement eingesetzt, das 
einerseits durch seine katalytischen Eigenschaften die Hydrierung von Mg und Mg2Ni 
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erleichtern könnte, andererseits auch selber mit Wasserstoff reagiert und damit die 
Speicherkapazität nicht senkt. Gleichzeitig soll es die Nanostrukturierung 
begünstigen und ihre Erhaltung gewährleisten. Die Vorteile von Yttrium als 
katalytischer Zusatz sind bereits im Abschnitt 2.2.4 dargestellt worden. Seine 
Eignung in dem oben genannten Sinne für die Verbesserung der Eigenschaften des 
Mg-Ni-Systems soll im folgenden Abschnitt untersucht werden. 
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4.2 System Mg-Ni-Y 
 
Analog zu Abschnitt 4.1 werden im Folgenden die Ergebnisse der Untersuchungen 
des Mg-Ni-Y-Systems beschrieben. Der Schwerpunkt liegt dabei wegen der hohen 
antizipierten gravimetrischen H2-Speicherdichten auf den Untersuchungen der 
Struktur und der Kinetik der Wasserstoffabsorption und -desorption von zwei Mg-
reichen Legierungen: Mg90Ni5Y5 und Mg80Ni10Y10. 
4.2.1 Strukturuntersuchungen der rascherstarrten Bänder 
 
Aus der Literatur ist bekannt, dass das Zulegieren von Y zum Mg-Ni-System die 
Glasbildung der Legierung stark beeinflusst. Abbildung 4.26 zeigt verschiedene 
Bereiche für das System Mg-Ni-Y, in denen sich ein amorpher, ein amorph-
kristalliner oder ein kristalliner Zustand ausbildet [Kim90]. Für die Untersuchungen 
wurden zwei Legierungen mit den Zusammensetzungen Mg90Ni5Y5 (kristalliner 
Bereich) und Mg80Ni10Y10 (amorpher Bereich) ausgewählt und mittels Melt-Spinning 




Abbildung 4.26: Für das Mg-Ni-Y System festgestellte Bereiche, in denen sich eine der folgenden 
Phasen ausbildet:  amorph (duktil), ○ amorph (spröde),  amorph + kristallin, ● kristallin. Die Zahlen 
geben Glastemperaturen (Tg) und Kristallisationstemperaturen (TX) der rascherstarrten Legierungen 
an [Kim90]. Eingekreist: in dieser Arbeit untersuchte Legierungen. 
 
Die Ergebnisse der XRD-Untersuchungen an schmelzgesponnenem Mg-Ni-Y sind in 
Abbildung 4.27 zusammengefasst. Zum Vergleich sind die Ergebnisse von 
schmelzgesponnenem Mg90Ni10 aufgezeichnet. Mg90Ni5Y5 zeigt, ähnlich wie im Falle 
von Mg90Ni10, einen breiten amorphen Peak zusammen mit einem (0002) Mg-Peak 
bei 2Θ ≈ 40,5 °. Rascherstarrtes Mg80Ni10Y10 weist dagegen einen 
röntgenographisch amorphen Befund auf. Bemerkenswert ist ferner, dass die 
Position des amorphen Peaks im Falle von Mg-Ni-Y Legierungen zu kleineren 
Werten von 2Θ verschoben ist. 





Abbildung 4.27: Röntgendiffraktogramme von rascherstarrten Mg90Ni5Y5, Mg80Ni10Y10 und Mg90Ni10 
Legierungen (Co-Kα–Strahlung). 
 
Diese Ergebnisse stimmen nicht mit den aus Abbildung 4.26 entnommenen 
Informationen überein. Die Ursache dafür können die unterschiedlichen Abkühlraten 
sein. Angaben darüber sowie über die Herstellung der Vorlegierungen und 
Charakterisierungsmethoden der amorphen Struktur werden in [Kim90] jedoch nicht 
diskutiert. 
Da sowohl lichtmikroskopische als auch rasterelektronenmikroskopische 
Untersuchungen keine Informationen über die sub-µm Struktur der rascherstarrten 
Bänder liefern, wurden die Proben mittels TEM untersucht. Abbildung 4.28 zeigt 
Hellfeld- und Dunkelfeldaufnahmen mit den entsprechenden SAED- und Elektronen-





Abbildung 4.28: TEM-Aufnahmen (Hellfeld (a, c), Dunkelfeld (b, d)) von rascherstarrtem Mg-Ni-Y mit 
den korrespondierenden SAED- und Elektronen-Nanobeugung-Befunden: Mg80Ni10Y10 (a, b) und 
Mg90Ni5Y5 (c, d). 
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In Abbildung 4.28 sind deutlich Nanokristallite, die in einer amorphen Matrix 
eingebettet sind, zu sehen. Im Falle von Mg90Ni5Y5 beträgt die Kristallitgröße etwa 
20 nm, wie es auf dem hochauflösenden TEM-Bild zu sehen ist (Abbildung 4.29). 
Aus der Auswertung der Nanobeugung entnimmt man, dass es sich um hcp-Mg-
Kristallite handelt, die dementsprechend in einer Mg-Ni-Y amorphen Matrix 




Abbildung 4.29: TEM-Hellfeldaufnahme von rascherstarrtem Mg90Ni5Y5  
 
Schon anhand der SAED-Bilder (Abbildung 4.28) lässt sich erkennen, dass diese 
Mg-Kristallite in der Mg80Ni10Y10-Legierung deutlich kleiner sind, als in Mg90Ni5Y5. Die 
Kristallitgröße liegt dabei im Bereich von 3-5 nm. 
 
Die Charakterisierung des thermischen Verhaltens der Mg-Ni-Y-Legierungen, 
insbesondere die Bestimmung der Kristallisationstemperatur, erfolgte kalorimetrisch 
mittels DSC und röntgenographisch mittels SR-XRD-Analyse. 
Nach den DSC-Ergebnissen ist die Kristallisation von rascherstarrten Mg-Ni-Y-




Abbildung 4.30: Kristallisationsverhalten von rascherstarrten Mg-Ni-Y-Bändern anhand von DSC-
Analysen (Heizrate: 5 K/min) [Kal09]. 
 
Aus Abbildung 4.30 ist ersichtlich, dass die Glasübergangstemperatur Tg der 
Mg80Ni10Y10-Legierung im Vergleich zu Mg90Ni5Y5 höher ist. Dies kann damit erklärt 
werden, dass die Neigung der unterkühlten Schmelze zur Kristallisation von der 
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Konzentration der glasbildenden Elemente (in diesem Fall Ni und Y) abhängt. Diese 
Konzentration ist im Falle der Mg80Ni10Y10-Legierung deutlich größer.  
Wie im Abschnitt 4.1.1 für Mg90Ni10 beschrieben wurde, erlauben die in situ-SR-XRD-
Messungen die Auflösung der einzelnen Reaktionen während der Kristallisation. 
Abbildung 4.31 zeigt die SR-XRD-Diffraktogramme bei Temperaturen zwischen 
25 °C und 400 °C für Mg-Ni-Y-Legierungen. 
 
 a) Mg90Ni5Y5 
 
 
 b) Mg80Ni10Y10 
 
    
Abbildung 4.31: Serie der Röntgendiffraktogramme, gemessen während der Kristallisation von 
Mg90Ni5Y5 (oben) und Mg80Ni10Y10 (unten) in Argonatmosphäre (λ =1,05 Å). Für die bessere 
Darstellung wurden Isothermen, bei denen keine Umwandlungen zu sehen waren, nicht dargestellt.  
 
Die Kristallisation von rascherstarrten Mg-Ni-Y-Legierungen wurde in den letzten 
Jahren von mehreren Autoren diskutiert [Geb06, Gar06, Abr02, Ran02, Spa02, 
Soi01, Spa98, Bro98]. Jedoch existiert bisher keine umfassende Beschreibung der 
während der Kristallisation entstehenden Phasen. Der Grund dafür ist einerseits, 
dass die publizierten Ergebnisse sich meist auf verschiedene chemische 
Zusammensetzungen im Mg-Ni-Y-System beziehen. So untersuchten Spassov und 
4. Ergebnisse  71 
 
 
Rangelova die Mg63Ni30Y7-, Mg78Ni18Y4- und Mg83Ni9.5Y7.5-Systeme [Ran02, Spa02, 
Spa98,]. Garcés und Mitarbeiter zeigten für das System Mg83Ni9Y8, dass sich 
während der Kristallisation eine Struktur mit groβer Stapelperiode (long-period 
stacking-ordered structure) bildet [Gar06]. Abrosimova dokumentierte die Bildung der 
metastabilen Phasen während der Kristallisation von Mg83Ni13Y4 [Abr02]. Brodova 
beschrieb die Kristallisation von Mg80Ni15Y5. Dabei wurde die ternäre Mg13Ni12Y4-
Phase beobachtet [Bro98].  
Andererseits kann man bis heute nicht auf ein experimentell bestimmtes Mg-Ni-Y-
Phasendiagramm für alle Konzentrationsbereiche zurückgreifen [Yao06]. Lediglich in 
[Mez09] wird von einem berechneten isothermen Schnitt bei 400 °C im Mg-Ni-Y-
Diagramm berichtet. Die Autoren verweisen jedoch darauf, dass weitere 
experimentelle Untersuchungen notwendig sind [Mez09].  
Aufgrund dieser beschriebenen Umstände gestaltet sich eine genaue 
Phasenidentifizierung während der Kristallisation der Mg-Ni-Y-Bänder sehr 
aufwändig. Die Tabelle 4.3 enthält die während der Kristallisation von Mg80Ni10Y10 
und Mg90Ni5Y5 beobachteten Phasen.   
 
Tabelle 4.3: Phasenanteile der rascherstarrten und kristallisierten Mg-Ni-Y Bänder. 
 
Probe Phase Raumgruppe Kristallisationstemperatur 
[°C] 
Bemerkung 
Mg P63/mmc Im as-spun Zustand 
vorhanden 
 
Mg6Ni F-43m 225  Metastabil, Mg6(Ni,Y) 
(siehe unten) 
Mg13Ni12Y4 P4232 250  
Mg2Ni P6222 325  
Y2O3 Ia3 350  
Mg90Ni5Y5 
Unbestimmt ? 350 Peak P1 
(siehe unten) 
Mg P63/mmc 200  
Mg13Ni12Y4 P4232 225  
Mg6Ni F-43m 225  Metastabil, Mg6(Ni,Y) 
(siehe unten) 
Mg2Ni P6222 225  
Y2O3 Ia3   
Unbestimmt ? 325 Peak P1 
(siehe unten) 
Mg80Ni10Y10 
MgYNi4 C15b(AuBe5) 375  
 




- Das SR-Röntgendiffraktogramm des Anfangszustandes (25 °C) der 
Mg90Ni5Y5-Legierung zeigt drei Mg-Peaks. Bei dem mit Co-Kα–Strahlung 
gemessenen Röntgendiffraktogramm (Abbildung 4.26) wurde jedoch nur ein 
Mg-(0002)-Peak beobachtet. Dies liegt offensichtlich an der höheren Intensität 
der SR-Strahlung und der besseren Winkelauflösung des 
Hochleistungsgoniometers (siehe Abschnitt 3.3.2). 
- Bis zu einer Temperatur von 200 °C nimmt der kristallisierte Anteil der hcp-
Mg-Phase zu. 
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- Bei 225 °C ist zudem der Peak der Mg6Ni-Phase (2Θ = 30°) zu sehen. Dabei 
ist eine Peakverschiebung gegenüber dem Mg6Ni-Standard festzustellen. Dies 
liegt offensichtlich daran, dass Y in der Mg6Ni-Phase gelöst wird [Tod09]. 
- Ab einer Temperatur von 250 °C findet dann die Kristallisation einer ternären 
Mg-Ni-Y Phase statt. Die Zusammensetzung dieser Phase wird in [Bor98] als 
Mg13Ni12Y4 mit der kubischen P4232-Struktur (Gitterkonstante 10,01 Å) 
angegeben. Diese Zusammensetzung wird allerdings in der Fachliteratur an 
keiner anderen Stelle bestätigt. Abrosimova gibt lediglich die 
Netzebenenabstände für eine metastabile Mg-Ni-Y-Phase an [Abr02]. Diese 
Phase wurde während der Kristallisation von Mg83Ni13Y4 beobachtet und 
besitzt eine P4232-Struktur (Gitterkonstante 10,04 Å). Diese von Abrosimova 
angegebenen Werte stimmen mit den hier ermittelten experimentellen Werten 
für die Mg-Ni-Y-Phase in Mg90Ni5Y5 überein.  
- Die Zersetzung der Mg6Ni-Phase in Mg und eine Mg2Ni Phase ist ab 325 °C 
zu erkennen.  
- Bei 350 °C findet eine weitere Kristallisation der Mg2Ni-Phase statt. 
Gleichzeitig ist ein neuer Peak (P1) 2Θ = 20° zu sehen, der nicht identifiziert 
werden kann. In [Spa02b] wird er für die Legierung Mg83Ni9.5Y7.5 als Ni2Y3 
beschrieben. Dies ist allerdings aufgrund des Mg-Überschusses und der 
Abwesenheit der anderen Reflexe nicht schlüssig. 
- Bei 350 °C ist auch ein Peak von Y2O3 zu sehen.  
 
Mg80Ni10Y10: 
- Diese Legierung weist eine höhere thermische Stabilität als Mg90Ni5Y5 auf und 
erhält ihre (röntgen-)amorphe Struktur bis zu einer Temperatur von 175 °C 
(vgl. DSC-Ergebnisse in Abbildung 4.30) 
- Ab 200 °C wird die Kristallisation von hcp-Mg beobachtet 
- Bei einer Temperatur von 225 °C ist zusätzlich die Kristallisation der 
Mg13Ni12Y4-, Mg6Ni- und Mg2Ni-Phase zu erkennen.  
- Der Zerfall der Mg6Ni Phase findet zwischen 325°C und 350°C statt. 
- Ab einer Temperatur von 325°C kann der Peak P1 beobachtet werden, der wie 
im Falle von Mg90Ni5Y5 nicht eindeutig zu identifizieren ist. Auch bei 
Mg80Ni10Y10 ist der Peak der Y2O3-Phase zu sehen.  
- Bei höheren Temperaturen (ab 375 °C) bildet sich zusätzlich eine MgYNi4-
Laves-Phase [Aon00].  
 
Die folgende Abbildung 4.32 zeigt das Gefüge der Mg90Ni5Y5- (a) und Mg80Ni10Y10- 
(b) Bänder nach der Aufheizung bis auf 400 °C während der in situ-SR-XRD Analyse. 
Aus REM-Untersuchungen und EDX-Analysen ergibt sich, dass die Legierungen 
offensichtlich aus einer (Mg + Mg13Ni12Y4)-Matrix bestehen (EDX-Spektrum 1). Im 
Falle der Mg90Ni5Y5-Legierung sind zusätzlich 1-2 µm große Mg2Ni-Phasen (hellere 
Bereiche in Abbildung 4.32 (a)) homogen in der Mg/Mg-Ni-Y-Matrix verteilt. Bei 
kristallisiertem Mg80Ni10Y10 kann man vor allem die groben MgYNi4-Phasen (EDX-
Spektrum 2) gut erkennen ((111)-Ebenen).  
Wie ebenfalls aus Abbildung 4.31 und Tabelle 4.3 hervorgeht, bildet sich bei Mg-Ni-
Y-Systemen bei Temperaturen über 325 °C eine Y2O3-Phase. Dies kann mit dem 
Restsauerstoff im Argon (Reinheit 4.8) erklärt werden. 




Element [At. %]  Element [At. %] 
Mg 92,89  Mg 18,38 
Ni 4,62  Ni 64,71 
Y 2,49  Y 16,91 
       
Abbildung 4.32: Rasterelektronenmikroskopische (BSE) Untersuchungen nach der Kristallisation von 
rascherstarrtem (a) Mg90Ni5Y5 und (b) Mg80Ni10Y10.   
4.2.2 Aktivierung 
 
Die Aktivierung der rascherstarrten Mg-Ni-Y-Legierungen wurde anhand des im 
Abschnitt 3.4.3 beschriebenen Schemas durchgeführt. Abbildung 4.33 stellt die TGA-
Kurven während der ersten zwei Aktivierungszyklen bei 385 °C und eines 




Abbildung 4.33: Aktivierung von Mg-Ni-Y Legierungen.   
 
Die Messergebnisse zeigen einen deutlichen Unterschied zwischen dem 
Aktivierungsverhalten der ausgewählten Legierungen. So lassen sich für die 
Aktivierung folgende Merkmale benennen: 
 
• Erster Aktivierungszyklus (isotherm, 385 °C) 
Mg90Ni5Y5: Analog zu Mg90Ni10 findet die Hydrierung im ersten Zyklus mit einer 
Verzögerung statt, die auf die Kristallisation der Probe zurückzuführen ist. 
Bemerkenswert ist, dass die Verzögerungen im Falle von Mg90Ni5Y5 und Mg90Ni10 
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ähnlich sind (vgl. Abbildung 4.8). Am Ende des Zyklus sind ca. 3,7 Gew.% H2 (55 % 
der theoretischen Speicherkapazität) aufgenommen. Des Weiteren ist zu sehen, 
dass der aufgenommene Wasserstoff während der Dehydrierung nicht vollständig 
freigesetzt wird. Die Ursache dafür ist die Bildung stabiler Y-Hydride (YH2 und YH3), 
wobei YH2 aus thermodynamischen Gründen bei den gegebenen Bedingungen nicht 
zersetzt werden kann (vgl. Druck-Konzentrations-Isothermen des Y-H-Systems in 
Abbildung 4.34). Ob YH3 bei 385 °C und 2 bar ebenfalls thermodynamisch stabil ist, 
kann anhand der bekannten Literatur nicht festgestellt werden. 
 
   
 
Abbildung 4.34: Experimentelle Druck-Konzentrations-Isothermen für das System Y-H [Mül68]. 
 
Mg80Ni10Y10: Bei der Mg80Ni10Y10-Legierung ist im Vergleich zu Mg90Ni5Y5 eine 
deutliche Verzögerung der Hydrierung zu erkennen (vgl. Abbildung 4.8). Dies ist auf 
eine höhere Konzentration der Legierungselemente und demzufolge auf eine höhere 
thermische Stabilität der Legierung zurückzuführen (siehe oben). Nach der elf 
Stunden andauernden Hydrierung wird ein Wasserstoffgehalt von 2,8 Gew.% H2 
(50 % der theoretischen Speicherkapazität) festgestellt. Weiterhin ist auch hier eine 
unvollständige Dehydrierung, die mit der Bildung stabiler Y-Hydride verbunden ist, 
festzustellen. Dabei ist der Anteil des gebundenen Wasserstoffes aufgrund der 
höheren Y-Konzentration größer als im Falle der Mg90Ni5Y5 Legierung. 
 
• Zweiter Aktivierungszyklus (isotherm, 385 °C) 
Mg90Ni5Y5: Im zweiten Zyklus findet in den ersten zehn Minuten eine sehr schnelle 
Hydrierung der Proben statt. Dabei werden 62 % der Wasserstoffkonzentration, die 
am Ende des ersten Zyklus zu sehen war, erreicht. Danach ist eine langsamere 
Reaktionsgeschwindigkeit zu beobachten. Die gemessene Wasserstoffkonzentration 
nach der zweiten Hydrierung beträgt ca. 4 Gew.% H2 (60 % der theoretischen 
Speicherkapazität), so dass die Probe als aktiviert bezeichnet wird (Abschnitt 3.4.3). 
 
Mg80Ni10Y10: Interessanterweise erreicht die Wasserstoffkonzentration der 
Mg80Ni10Y10-Legierung innerhalb weniger Minuten exakt den gleichen Wert wie am 
Ende vom ersten Zyklus. Daraus kann man folgern, dass der Wasserstoff die vorher 
hydrierten Bereiche ausfüllt, was in diesem Fall mit einer sehr schnellen 
Reaktionsgeschwindigkeit verläuft. Danach findet eine weitere Diffusion des 
Wasserstoffs in das ursprünglich noch nicht hydrierte Innere der Probe statt und 
demzufolge eine weitere Zunahme des Wasserstoffgehaltes bis zu 4,5 Gew.% H2 
(81 % der theoretischen Speicherkapazität) nach elf Stunden.  
 
YH2        YH3 
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• Dritter Zyklus (isotherm, 350 °C) 
Mg90Ni5Y5: Wie aus Abbildung 4.34 ersichtlich, zeigt die Mg90Ni5Y5-Legierung im 
Vergleich zum zweiten Zyklus ein ähnliches Hydrierungsverhalten. Dabei wird ein 
Wasserstoffgehalt von ca. 3,9 Gew.% H2 (58 % der theoretischen Speicherkapazität) 
erzielt. Der niedrigere Wert im Vergleich zum vorherigen Zyklus ist auf die niedrigere 
Temperatur (350 °C) zurückzuführen. 
 
Mg80Ni10Y10: In den ersten Minuten des Zyklus findet eine sehr schnelle Hydrierung 
der Proben statt. Anschließend nähert sich die Wasserstoffkonzentration langsamer 
dem Sättigungsbereich. Dabei nimmt die Probe ca. 5,1 Gew.% H2 auf, was 92 % der 
theoretischen Speicherkapazität entspricht. 
Die Sauerstoffgehalte wurden (siehe Abschnitt 3.4.3) nach der Aktivierung der 
Proben bestimmt. Für Mg90Ni5Y5 beträgt der Sauerstoffgehalt nach den zwei 
Aktivierungszyklen 0,5 Gew.%, für Mg80Ni10Y10 wurde der Wert 0,44 Gew.% 
bestimmt. An dieser Stelle muss ebenfalls darauf hingewiesen werden, dass die 
Oxidation auch nach dem Versuch erfolgen kann (Probeausbau, Probepräparation 
für die Sauerstoffmessung etc.). Allerdings liegen diese Werte unterhalb der Werte 
für Mg90Ni10 (vgl. Tabelle 4.1). Dies ist auf die Anwesenheit von Yttrium, das 
erfahrungsgemäß die Korrosionsbeständigkeit von rascherstarrten Mg-Legierungen 
erhöht [Mil93, Mil95], zurückzuführen.  
4.2.3 Strukturuntersuchungen der hydrierten Bänder 
 
Die Mikrostruktur und die Phasenanalyse der Mg90Ni5Y5- und Mg80Ni10Y10-Bänder 
wurden mit XRD, REM, TEM und EELS untersucht. Das besondere Interesse galt 
dabei der Frage, ob die Legierungen nach mehreren Hydrierungs- und 
Dehydrierungszyklen eine nanokristalline Struktur, die für die Materialien zur 
Wasserstoffspeicherung anzustreben ist (siehe Kapitel 2), aufweisen. 
Abbildung 4.35 stellt XRD-Diffraktogramme der hydrierten Mg90Ni5Y5- und 




Abbildung 4.35: XRD-Diffraktogramme der bei 300°C hydrierten Mg-Ni-Y-Bänder nach 13,5 H-D-
Zyklen (Co-Kα-Strahlung). 
 
Die XRD-Diffraktogramme wurden mittels Rietveld-Verfeinerung ausgewertet [Kal09]. 
Die Ergebnisse sind in Tabelle 4.4 zusammengefasst.  
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Aus diesen Ergebnissen lässt sich erkennen, dass die hydrierten Proben aus MgH2, 
LT1- und HT-Mg2NiH4, YH3 und YH2 bestehen. Wie im Falle des hydrierten Mg90Ni10- 
Bandes lassen sich hcp-Mg und Mg2NiH0,3 bei der Mg90Ni5Y5-Legierung nachweisen, 
was auf eine unvollständige Hydrierung hinweist. Auch das Vorhandensein von YH2 
deutet auf eine nicht abgeschlossene Reaktion von Y mit Wasserstoff hin. Der Anteil 
von YH2 ist bei der hydrierten Mg90Ni5Y5 Probe deutlich größer. Das XRD-
Diffraktogramm des hydrierten Mg80Ni10Y10-Bandes weist hingegen keine Mg2NiH0,3-
Phase auf. 
 
Tabelle 4.4: Phasenanteile der rascherstarrten und hydrierten Mg-Ni-Y-Bänder. 
 
Gitterparameter 
Probe Phase Raumgruppe a (Å) b(Å) c(Å) 
Anteil 
(Gew.%) 
MgH2 P42/mnm 4,5194  3,0230 35,47 
YH3 P-3c1 6,3606  6,6137 11,82 
YH2 Fm-3m 5,207   12,41 




HT-Mg2NiH4  Fm-3m 6.4990   5,80 
MgH2  P42/mnm 4,5154  3,0239 52,62 
YH3 P-3c1 6,3548  6,6033 6,1 
YH2 Fm-3m 5,1946   16,06 
LT1-Mg2NiH4 C2/c 14,4027 6,4044 6,5126 16,35 
HT -Mg2NiH4 Fm-3m 6.4990   2,25 




Mg P63/mmc 3,21117  5,2159 2,1 
 
Die lichtmikroskopischen Aufnahmen von hydrierten Mg90Ni5Y5 und Mg80Ni10Y10 sind 
in Abbildung 4.36 dargestellt. Daraus wird ersichtlich, dass Mg90Ni5Y5 im Inneren der 
Probe metallische (nicht hydrierte) Bereiche aufweist. Dagegen treten im Falle von 
Mg80Ni10Y10 solche Bereiche nicht auf. Diese Ergebnisse korrelieren mit den 




Abbildung 4.36: Lichtmikroskopische Aufnahmen der hydrierten Mg90Ni5Y5- (a) und Mg80Ni10Y10-
Bänder (b) nach 13,5 H-D-Zyklen. 
 
Abbildung 4.37 zeigt rasterelektronenmikroskopische Aufnahmen der hydrierten 
Bänder bei unterschiedlichen Vergrößerungen. Ähnlich wie die Mg-Ni-Legierung 
behalten die Mg-Ni-Y-Bänder ihre Form nach 13,5 H-D-Zyklen. Es sind jedoch 
deutlich mehr Risse im Inneren der Probe als im Falle von Mg90Ni10 (siehe Abbildung 
4.15) zu erkennen.  
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Wie außerdem aus Abbildung 4.37 hervorgeht, besteht die Struktur der zyklierten 
Bänder aus 1-2 µm großen Mg2NiH4/Mg2NiH0,3-Phasenbereichen und sehr fein 
verteilten Y-Hydrid-Phasen, die sowohl in die MgH2-Matrix als auch in 
Mg2NiH4/Mg2NiH0,3-Phasenbereiche eingebettet sind. Die Größe dieser fein verteilten 




Abbildung 4.37: Rasterelektronenmikroskopische Aufnahmen (BSE) der Mg90Ni5Y5- (a, b) und 
Mg80Ni10Y10-Bänder (c, d) bei verschiedenen Vergrößerungen nach 13,5 Zyklen. 
 
Abbildung 4.38 zeigt eine Hellfeld-TEM-Aufnahme der hydrierten Mg80Ni10Y10-Probe. 
Man kann erkennen, dass die hydrierte Probe nach dem Zyklieren eine 
nanokristalline Struktur aufweist. Die Partikelgröße der fein verteilten Y-Hydrid-Phase 
liegt im Bereich von 50-100 nm. Dies hat eine große Bedeutung für die Stabilisierung 




Abbildung 4.38: TEM-Hellfeldaufnahme eines rascherstarrten und hydrierten Mg80Ni10Y10-Bandes. 
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Weitere Strukturuntersuchungen an den hydrierten Bändern wurden mittels EFTEM 
durchgeführt. Damit lässt sich die Homogenität der Wasserstoffverteilung in MgH2 im 
nanoskaligen Bereich beurteilen. Für diese Untersuchungen wurde die Mg80Ni10Y10-
Legierung ausgesucht. Abbildung 4.39 (a) stellt das EELS-Spektrum im Bereich 
elektronischer Anregung für Mg80Ni10Y10 dar. Das Spektrum zeigt ein H-Plasmonen-
Signal im MgH2 bei einer Verlustenergie von 11 eV. Dies entspricht den 




Abbildung 4.39: EELS-Spektrum im Bereich elektronischer Anregung für hydriertes Mg80Ni10Y10 (a).  
EFTEM-Aufnahmen mit dem Energiefenster von 8 eV bis 14 eV von hydriertem Mg80Ni10Y10 (b). 
 
Abbildung 4.39 (b) zeigt die EFTEM-Aufnahmen von hydriertem Mg80Ni10Y10. Das 
Energiefenster für die EFTEM-Aufnahmen wurde von 8 eV bis 14 eV festgelegt. Im 
Unterschied zum Mg-Ni-System enthalten die Mg-Ni-Y-Legierungen im hydrierten 
Zustand fein verteilte Y-Hydride. Diese erscheinen im EFTEM-Bild schwarz, da die 
Verlustenergien der H-Plasmonen in YH2 und YH3 offensichtlich außerhalb des 
untersuchten Energiefensters von 8 eV bis 14 eV liegen.  
 
Zusammenfassend kann zu den Strukturuntersuchungen gesagt werden, dass die 
Mg-Ni-Y-Legierungen nach den Hydrierungsversuchen ein nanokristallines Gefüge 
aufweisen (siehe Abbildungen 4.37-4.39). Dabei bestehen die hydrierten Proben aus 
MgH2, Mg2NiH4 und Y-Hydriden (YH3 und YH2). Die Mg90Ni5Y5-Legierung weist 
zusätzlich hcp-Mg und Mg2NiH0,3 auf. Abbildung 4.40 zeigt eine schematische 
Darstellung des Gefüges der Mg90Ni5Y5-Legierung im hydrierten Zustand. 
Bemerkenswert ist die feine Verteilung der Y-Hydrid-Phase im Vergleich zur Mg2Ni-
Hydrid-Phase. Auch in den 1-2 µm großen Mg2NiH4-Phasenbereichen lassen sich 




Abbildung 4.40: Schematische Darstellung des Gefüges der Mg90Ni5Y5-Legierung im hydrierten 
Zustand. 





In den Abbildungen 4.41-4.42 sind die TGA-Ergebnisse zur Kinetik der 
Wasserstoffabsorption für die zwei untersuchten Legierungen zusammengefasst. Die 








Abbildung 4.41: Wasserstoffabsorption von 
Mg90Ni5Y5 unter H2-Partialdrücken von 20 bar im 
Temperaturbereich von 150 °C bis 300 °C. 
 
Abbildung 4.42: Wasserstoffabsorption von 
Mg80Ni10Y10 unter H2-Partialdrücken von 20 bar 
im Temperaturbereich von 150 °C bis 300 °C. 
 
Wie den Abbildungen 4.41-4.42 zu entnehmen ist, verläuft die Hydrierung der Bänder 
in den ersten Minuten mit einer sehr hohen Hydrierungsrate (bis zu 1,25 Gew.%-
H2/min). Anschließend ist in der Probe eine Verlangsamung der 
Wasserstoffaufnahme zu erkennen. Diese tritt bei Mg80Ni10Y10 deutlich früher auf als 
bei der Mg90Ni5Y5-Legierung. Die nach einer Stunde erreichten H2-Gehalte steigen 
mit höheren Hydrierungstemperaturen. Der maximale Wasserstoffgehalt der 
Mg90Ni5Y5-Legierung nach 60 Minuten beträgt 4,9 Gew.% (bei 300 °C). Im Falle der 
Mg80Ni10Y10-Legierung beläuft sich der maximale Wasserstoffgehalt nach 60 Minuten 
auf ca. 5,15 Gew.% (bei 300 °C).  
Nach vier Stunden Hydrierung bei einer Temperatur von 300 °C und einem 
Wasserstoffpartialdruck von 20 bar wurden für beide Zusammensetzungen ähnliche 
Werte gemessen: 5,2 Gew.% H2 für die Mg90Ni5Y5- und 5,35 Gew.% H2 für die 
Mg80Ni10Y10-Legierung [Kal09]. Für einen quantitativen Vergleich der untersuchten 
Legierungen muss jedoch aufgrund der unterschiedlichen Zusammensetzung der 
Hydrierungsgrad einbezogen werden. Tabelle 4.5 fasst die berechneten maximalen 
H2-Speicherkapazitäten und die erreichten Hydrierungsgrade (Hydrierung: 300 °C/ 
20 bar H2/ 4 Stunden) zusammen. Es wurden auch die Daten für Mg90Ni10 berechnet 
(siehe Abschnitt 4.1). Für diese Berechnungen wurde angenommen, dass die 
hydrierten Proben aus MgH2 (7,6 Gew.% H2), MgNiH4 (3,6 Gew.% H2) und bei den 
Mg-Ni-Y Systemen zusätzlich aus YH3 (3,3 Gew.% H2) bestehen.  
 
Tabelle 4.5: Hydrierungsgrad der Mg-Ni und Mg-Ni-Y-Legierungen (300°C/ 20 bar H2 / 4 h).  
Legierung Mg90Ni10 Mg90Ni5Y5 Mg80Ni10Y10 
Theoretisch erreichbare H2- 
Speicherkapazität [Gew.%] 6,48 6,67 5,56 
Gemessener H2-Gehalt [Gew.%] 4,95 5,20 5,35 
Hydrierungsgrad  76 78 96 
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Die Berechnungen zeigen, dass Mg80Ni10Y10 nach der Hydrierung bei den 
beschriebenen Bedingungen den höchsten Hydrierungsgrad erreicht. Dieser liegt bei 
96 %. Weiterhin wurden Untersuchungen zur Kinetik der Wasserstoffdesorption der 







Abbildung 4.43: Wasserstoffdesorption von 
hydriertem Mg90Ni5Y5 bei verschiedenen 
Temperaturen und H2-Partialdrücken. 
Abbildung 4.44: Wasserstoffdesorption von 








Abbildung 4.45: Wasserstoffdesorption von 
hydriertem Mg80Ni10Y10 bei verschiedenen 
Temperaturen und H2-Partialdrücken. 
 
Abbildung 4.46: Wasserstoffdesorption von 
hydriertem Mg80Ni10Y10 im Vakuum (10-2mbar) 
bei verschiedenen Temperaturen. 
Aus den oben dargestellten TGA-Ergebnissen lassen sich aus dem linearen Teil der 
Kurve die Desorptionsraten bei den gewählten Bedingungen berechnen (Tabelle 
4.6).  
 
Tabelle 4.6: Desorptionsraten der rascherstarrten und hydrierten Mg-Ni-Y Bänder. 
Desorptionsrate [Gew.%-H2 pro Minute] 
System Desorptionsdruck 
350 °C 300 °C 280 °C 250 °C 200 °C 180 °C 150 °C
2 bar H2 - 0,13 - - - - - 
1 bar H2 1,07 0,68 0,21 ca. 0 - - - Mg90Ni5Y5 
Vakuum (10-2 mbar) - - - 0,41 0,044 0,002 ca. 0 
2 bar H2 - 0,4 - - - - - 
1 bar H2 1,61 1,13 0,56 0,006 - - - Mg80Ni10Y10 
Vakuum (10-2 mbar) - - - 1,27 0,18 0,07 0,001 
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Wie erwartet, hängt das Desorptionsverhalten der Mg-Ni-Y-Legierungen stark von 
der Temperatur und dem Wasserstoffpartialdruck ab. Aus den Ergebnissen ergibt 
sich, dass Mg80Ni10Y10 eine raschere Wasserstoffdesorption als Mg90Ni5Y5 aufweist. 
Sogar bei einer Desorptionstemperatur von 180 °C gibt hydriertes Mg80Ni10Y10 
Wasserstoff frei. 
Bei beiden Legierungen lässt sich die Wasserstoffdesorption bei Temperaturen unter 
250 °C nur bei H2-Partialdrücken unter 1 bar, d.h. im Vakuum, erreichen. Dies folgt 
unmittelbar aus der Thermodynamik der Legierung, denn MgH2 ist bei 250 °C und 
1 bar H2 thermodynamisch stabil (vgl. Van’t-Hoff-Geraden auf Abbildung 2.3). Des 
Weiteren wird bei einer Temperatur von 250 °C im Vakuum mehr Wasserstoff nach 
25 Minuten aus den hydrierten Mg-Ni-Y-Legierungen freigesetzt als bei dem H2-
Partialdruck von 1 bar. Dies ist vor allem auf die zusätzliche Zersetzung des 
Yttriumhydrides (YH3), das bei den höheren H2-Partialdrücken stabil ist, 
zurückzuführen (siehe Abbildung 4.34).  
4.2.5 Desorptionsverhalten 
 
Um das Desorptionsverhalten des Mg-Ni-Y-Systems detaillierter zu verstehen, 
wurden Untersuchungen mittels DSC-Analyse und in situ-Synchrotron-XRD 
durchgeführt (Kapitel 3). Für diese Untersuchungen wurde die Mg80Ni10Y10-Legierung 
gewählt, da sie im Vergleich zu Mg90Ni5Y5 eine deutlich bessere Kinetik der 
Wasserstoffdesorption aufweist (siehe oben). 
Die Abbildung 4.4 stellt die DSC-Kurven von hydriertem Mg80Ni10Y10 und MgH2 




Abbildung 4.47: DSC-Kurven von MgH2-Pulver und hydriertem Mg80Ni10Y10 während der Desorption 
(5 K/min, Argon). Die jeweiligen Onset-Temperaturen sind mit Pfeilen gekennzeichnet. 
 
Aus Abbildung 4.47 geht hervor, dass während der Dehydrierung von hydriertem 
Mg80Ni10Y10 mehrere endotherme Reaktionen stattfinden. Das bedeutet, dass die 
Desorption von Wasserstoff im System Mg-Ni-Y anlog zum Mg-Ni-System 
verschiedene Desorptionsstufen aufweist. 
Allgemein sind während der Dehydrierung folgende Reaktionen zu erwarten: 
 
MgH2 Æ Mg + H2  (4.1) 
Mg2NiH4 Æ Mg2Ni + 2H2 (4.2) 
2YH3 Æ 2YH2 + H2  (4.3) 
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Die Zersetzung von YH2 kann unter den gewählten Bedingungen nicht stattfinden 
(vgl. Plateaudruck in Abbildung 4.34). 
Anhand der Peaks in Abbildung 4.47 können die einzelnen Zersetzungsreaktionen, 
die bei Temperaturen zwischen 188 °C bis 300 °C liegen, aufgrund von 
Überlagerungen nicht eindeutig unterschieden werden. 
In [Yar97] wird berichtet, dass die Zersetzung von YH3 in YH2 in Vakuum (10-3 mbar) 
bei 170 °C beginnt und das Maximum des DSC-Verlaufes bei einer Temperatur von 
260 °C beobachtet wird. Wie im Abschnitt 4.1 für die Mg90Ni10-Probe festgestellt 
wurde, konnte die Desorption von Mg2NiH4 ab einer Temperatur von 218 °C 
beobachtet werden (siehe Abbildung 4.22). Demzufolge kann man erwarten, dass 
bei der hydrierten Mg80Ni10Y10-Probe eine Zersetzung von Mg2NiH4 und YH3 bei 
Temperaturen zwischen 188 °C und 300 °C stattfindet (Abbildung 4.47). Diese 
beiden Prozesse sind dann bei Temperaturen von ca. 300 °C abgeschlossen. Bei 
einer Temperatur über 300 °C setzt anschließend die Desorption von MgH2 ein, die 
durch den zweiten endothermen Peak gekennzeichnet ist. Dies geschieht bei einer 
Temperatur, die ca. 100 K niedriger ist als im Falle von reinem MgH2 und um 50 K 
unter der MgH2-Desorptionstemperatur im Mg-Ni-System liegt (siehe Abbildung 
4.22).  
Weitere Informationen über die Phasentransformation während der Desorption liefern 
in situ-Synchrotron-XRD-Messungen. Wie im Abschnitt 4.2.4 gezeigt wurde, läuft die 
Desorption bei Mg80Ni10Y10 auch bei niedrigen Temperaturen (< 200 °C) mit einer 
messbaren Reaktionsgeschwindigkeit ab. Aus diesem Grund wurden die ersten 





Abbildung 4.48: Serie von Röntgendiffraktogrammen bei der Desorption von hydriertem Mg80Ni10Y10 
im Vakuum (10-2 mbar) bei 150 °C (λ =1,05 Å) [Kal10]. 
 
Aus Abbildung 4.48 ist eine kontinuierliche Abnahme der Intensitäten von MgH2 und 
Mg2NiH4 Peaks sowie die gleichzeitige Bildung der Mg-Phase zu erkennen. Der 
ausgewählte Bereich von 2Θ enthält keine Peaks der YH3-Phase. Allerdings fällt auf, 
dass der Anteil von YH2 nahezu konstant bleibt. Das bedeutet, dass bei den 
gegebenen Bedingungen keine Zersetzung von YH3 im Sinne der Gleichung 4.3 
stattfindet. Des Weiteren ist zu bemerken, dass während der Dehydrierung von 
hydriertem Mg80Ni10Y10 keine intermediäre Bildung von Mg2NiH0,3 wie bei Mg90Ni10 zu 
erkennen ist (vgl. Abbildung 4.23).  
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Aus Abbildung 4.48 wird auch ersichtlich, dass die Probe nach 58 Minuten bei 
150 °C nicht vollständig dehydriert ist. Dies stimmt mit den TGA-Ergebnissen überein 
(Abbildung 4.46). 
Um eine komplette Dehydrierung zu erreichen, wurde eine weitere Messung bei 
einer Temperatur von 200 °C durchgeführt (Abbildung 4.49). Gleichzeitig wurde der 




Abbildung 4.49: Serie von Röntgendiffraktogrammen bei der Desorption von hydriertem Mg80Ni10Y10 
im Vakuum (10-2 mbar) bei 200 °C (λ =1,05 Å) [Kal10]. 
 
Nach Abbildung 4.49 erfolgt zuerst die Dehydrierung von MgH2 und Mg2NiH4 laut der 
Reaktionen 4.1 und 4.2. Diese Prozesse sind nach 16 Minuten abgeschlossen. Die 
Umwandlung von YH3 in YH2 kann erst nach einer Zeitspanne von acht Minuten bei 
200 °C deutlich beobachtet werden. Diese Umwandlung ist viel langsamer im 
Vergleich zu der Dehydrierung von MgH2 und Mg2NiH4. Sogar nach 64 Minuten 
können Reste der YH3-Phase detektiert werden. 
Dementsprechend liegen am Ende der Desorption folgende Phasen vor: reines Mg, 
Mg2Ni, YH2 und ein kleiner Anteil von YH3. 
Es sei darauf hingewiesen, dass die Mg2NiH0,3-Phase nicht nachzuweisen ist. Dieser 
Befund kann dadurch erklärt werden, dass die Bildung der α-Phase (Mg2NiH0,3) 
(Gleichung 4.4), vor allem aber die anschließende Desorption von Wasserstoff aus 
der α-Phase (Gleichung 4.5) sehr schnell verlaufen und somit die intermediär 
gebildete α-Phase nicht detektiert werden kann. 
 
Mg2NiH4 Æ  Mg2NiH0,3 + 1,85 H2  (4.4) 
Mg2NiH0,3 ÆMg2Ni + 0,15 H2  (4.5) 
 
Erklärungen für eine schnelle Desorption der α-Phase finden sich in der Literatur. So 
ist bekannt, dass Yttrium im Mg2Ni-Kristallgitter gelöst werden kann (siehe Abschnitt 
2.16) [Ciu96]. Dabei ist jedoch bisher nicht genau geklärt, inwieweit Mg- Atome 
[Wan04] oder Ni-Atome [Spa98] in der Mg2Ni-Phase durch Y-Atome substituiert 
werden. In [Ter05] wird davon ausgegangen, dass Y sowie Mg- als auch Ni-Plätze 
einnimmt. Da Y (1.8 Å) im Vergleich zu Mg (1,6 Å) und Ni (1.25 Å) einen grösseren 
Atomradius hat, führt die partielle Substitution zur Vergrößerung des Mg2Ni-
Gitterabstandes [Ciu96]. Dies kann die oben genannten Reaktionen 4.4 und 4.5 
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beschleunigen. Vergleicht man jedoch die Lage der Mg2Ni-Peaks in den dehydrierten 
Mg90Ni10- und Mg80Ni10Y10-Legierungen, kann man nur eine geringe Abweichung des 




Abbildung 4.50: SR-XRD-Diffraktogramme der dehydrierten Mg90Ni10 und Mg80Ni10Y10-Legierungen. 
 
Daraus folgt, dass das in Form von Mg2(Ni,Y) vorhandene Y während der Aktivierung 
mit H2 zu YH3 bzw. YH2 reagiert. Dies bestätigten ebenso die REM-Aufnahmen, auf 
denen die fein verteilten Y-Hydrid-Partikel in den Mg2NiH4-Körnern zu sehen sind 
(siehe Abbildung 4.37). 
Wie allerdings in Abbildung 4.50 deutlich zu erkennen ist, unterscheiden sich die 
Peakformen der Mg2Ni-Phase in Mg90Ni10 und Mg80Ni10Y10 voneinander. Die größere 
Halbwertsbreite von Mg2Ni im Mg-Ni-Y-System (siehe Tabelle 4.7) deutet auf eine 
geringere Kristallitgröße hin, da diese nach der Scherrer-Gleichung umgekehrt 
proportional zur Halbwertsbreite ist (Abschnitt 3.3.2). Wie aus Tabelle 4.7 hervorgeht, 
sind die Kristallite von Mg2Ni in Mg80Ni10Y10 nur halb so groß wie in Mg90Ni10.  
 
Tabelle 4.7: Halbwertsbreite und Kristallitgröße der Mg2Ni-Phase in dehydrierten Mg90Ni10- und 
Mg80Ni10Y10-Bändern 
 
 Mg2Ni – Reflexe: (105) (200) (006) 
Halbwertsbreite der Mg2Ni-Reflexe [Grad] 0,062° 0,061° 0,057° Mg90Ni10 
Kristallitgröße der Mg2Ni-Phase [nm] 93,71 95,31 102,18 
Halbwertsbreite der Mg2Ni-Reflexe [Grad] 0,126° 0,146° 0,107° 
Mg80Ni10Y10 
Kristallitgröße der Mg2Ni-Phase [nm] 50,08 40,1 54,4 
 
Die Ursache dafür liegt offensichtlich darin, dass sich nanokristalline Y-Hydrid-
Ausscheidungen während der Aktivierung der Mg-Ni-Y-Legierungen bilden. Wie 
REM- und TEM-Untersuchungen zeigten, sind diese homogen in der MgH2-Matrix 
und den Mg2NiH4-Körnern verteilt (vgl. Abbildungen 4.37) und bewirken eine 
Hemmung des Kornwachstums. 
Durch die kleine Kristallitgröße der Mg2Ni-Phase im Mg80Ni10Y10 kann die Kinetik der 
Wasserstoffab- bzw. -desorption der Mg2Ni-Phase deutlich verbessert werden. Dies 
kann sowohl die vollständige Hydrierung der Mg2Ni-Phase (kein Mg2NiH0,3-XRD-
Befund im hydrierten Zustand, siehe Abbildung 4.35) als auch die Tatsache, dass die 
Bildung und Dehydrierung der α-Phase (Mg2NiH0,3) sehr schnell verläuft und nicht 
mittels in situ-XRD-Messungen detektiert werden kann, erklären. 
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Es sei erwähnt, dass die geringere Kristallitgröße eine Erhöhung des 
Korngrenzenanteils im Gefüge verursacht. Dies kann dazu führen, dass der 
Wasserstoff vermehrt über Korngrenzen diffundiert. Damit wird der in Abschnitt 4.1.5 
für Mg90Ni10 beschriebene Wasserstofftransfer durch die Mg2NiH0,3-Phase und damit 
auch die Bildung der Mg2NiH0,3-Phase reduziert (siehe auch Kapitel 5).  
4.2.6 Zusammenfassung 
 
Die in diesem Abschnitt gezeigten Ergebnisse machen deutlich, dass die 
rascherstarrten Mg-Ni-Y-Legierungen sehr gute H2-Sorptionseigenschaften 
aufweisen. Mg80Ni10Y10 zeigt im Vergleich zu Mg90Ni5Y5 bessere Eigenschaften in 
Bezug auf eine schnelle und kompakte Speicherung von Wasserstoff. So erreicht die 
Absorptionsrate der Mg80Ni10Y10-Legierung Werte von 1,25 Gew.%-H2/min (bei 
300 °C und 20 bar H2). Dabei wird ein hoher Hydrierungsgrad (96 %) erreicht. 
Mg80Ni10Y10 weist ein nanokristallines Gefüge auf. Dabei beträgt die Kristallitgröße 
der fein verteilen Y-Hydrid-Phase ca. 50 nm. 
Ein Vergleich der Wasserstoffsorptionseigenschaften der untersuchten Legierungen 
mit den Ergebnissen aus der Literatur fällt schwer, da bisher nur wenige 
Untersuchungen der Wasserstoffab- bzw. -desorptionskinetik für Mg-Ni-Y-
Legierungen vorliegen, besonders für geringe Gehalte von Ni und Y und für Gas-
Feststoff-Reaktionen. Spassov und Mitarbeiter untersuchten mittels Melt-Spinning 
hergestellte Mg-Ni-Y-Legierungen in verschiedenen Zusammensetzungen 
(Mg87Ni12Y1, Mg63Ni30Y7, Mg76Ni19Y5, Mg78Ni18Y4, Mg83Ni9.5Y7.5) [Spa98, Spa04]. Der 
entscheidende Unterschied zwischen den Untersuchungen von Spassov und den in 
dieser Arbeit dargestellten Ergebnissen ist die andere Art der Beladung der Bänder. 
In den genannten Arbeiten [Spa98] und [Spa04] wurden die Bänder elektrolytisch 
unter galvanostatischen Bedingungen mit Wasserstoff beladen (Elektrolyt-Feststoff-
Reaktion). Dabei wurden sehr niedrige Hydrierungsraten von 0,15 - 0,3 Gew.%-
H2/min und Wasserstoffgehalte von 3,2 Gew.% erreicht. Im Vergleich dazu zeigen 
die oben präsentierten Systeme, die bei Temperaturen von 385 °C und H2-Drücken 
bis zu 30 bar beladen wurden (Gas-Feststoff-Reaktion), deutlich bessere Werte.  
An dieser Stelle ist auch die Arbeit von Li und Mitarbeitern zu nennen [Li07]. Sie 
untersuchten die H2-Sorptionseigenschaften an dem Mg-20 Gew.% Ni-Y-System, 
das der Zusammensetzung von Mg92Ni5Y3 entspricht. Die Legierung wurde allerdings 
mittels Hochenergiemahlen hergestellt. Die Dauer der Mahlung betrug dabei 40 
Stunden. Das Verfahren zur volumetrischen Bestimmung von Wasserstoff wurde 
benutzt, um den Wasserstoffgehalt und die Kinetik zu bestimmen. Man erreichte 
einen maximalen Wasserstoffgehalt von 5,59 Gew.% (bei 300 °C). Dies entspricht 
allerdings nur 80 % der theoretisch erreichbaren H2-Speicherkapazität. Von Autoren 
gibt es keine Angaben über die Stabilität der hergestellten Legierungen. 
 
Wie aus den im Abschnitt 2.2.5 formulierten Anforderungen an ein ideales 
Speichermaterial ersichtlich, bedarf auch Mg80Ni10Y10 einer weiteren Verbesserung 
der gravimetrischen Wasserstoffspeicherdichte. Im Rahmen dieser Arbeit wurden 
zwei Optimierungsstrategien der Mg-Ni-Y-Legierungen verfolgt: 
 
• System Mg-Cu-Ni-Y (Abschnitt 4.3): Aus der Literatur ist bekannt, dass Cu (als 
Mg2Cu-Phase) die Kinetik der Wasserstoffsorption in Mg-Legierungen 
verbessert [Rei67]. Damit können hohe Hydrierungsgrade erreicht werden. 
Gleichzeitig wird der Dissoziationsdruck verringert [Dar83, Sel88]. Dies 
ermöglicht eine schnelle Dehydrierung bei niedrigen Temperaturen. 




• System Mg-Ni-Y-SE (Abschnitt 4.4): Durch die Verwendung einer kommerziell 
verfügbaren Y-haltigen Mg-Legierung (WE54) kann eine kostengünstige 
Herstellung der Vorlegierung erfolgen. Das daraus resultierende Zulegieren 
von Seltenen Erden (SE) hat zusätzlich einen positiven Einfluss auf die Kinetik 
der Wasserstoffab- und -desorptionskinetik der Mg-Legierungen [Tan99, 
Spa99, Son08, Wu09]. 
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4.3 System Mg-Cu-Ni-Y  
 
Im vorherigen Abschnitt wurden die Mg-Ni-Y-Legierungen ausführlich behandelt. 
Besonders Mg80Ni10Y10 zeigte dabei vielversprechende Ergebnisse bezüglich der 
Kinetik der Wasserstoffab- und desorption. In diesem Abschnitt wird das System Mg-
Cu-Ni-Y beschrieben. Der katalytische Effekt von Kupfer (als Mg2Cu Phase) in Mg-
Legierungen wurde schon Ende der 60er Jahre erkannt [Rei67] (siehe Abschnitt 
2.2.4). Jüngste Untersuchungen zeigten, dass der Zusatz von Cu zu rascherstarrten 
Mg-Ni-Systemen die Wasserstoffsorptionseigenschaften positiv beeinflusst [Son08, 
Zha10]. Anhand der rascherstarrten Mg-Cu-Ni-Y-Legierungen soll hier der Einfluss 
des Kupfers auf die Struktur und die Wasserstoffsorptionskinetik der rascherstarrten 
Mg-Ni-Y-Legierungen untersucht werden. 
4.3.1 Strukturuntersuchungen 
 
Ähnlich wie Ni und Y ist Cu ein starker Glasbildner für Mg-basierte Systeme. 
Abbildung 4.51 zeigt für das System Mg-Cu-Y Bereiche, in denen sich eine amorphe, 




Abbildung 4.51: Für das Mg-Cu-Y System untersuchte Bereiche, in denen sich eine der folgenden 
Phasen ausbildet:  amorph (duktil), ○ amorph (spröde),  amorph + kristallin, ● kristallin. Die Zahlen 
geben Glastemperaturen (Tg) und Kristallisationstemperaturen (TX) der rascherstarrten Legierungen 
an [Kim90]. 
 
Um den Einfluss von Cu auf die Kinetik der Wasserstoffab- und desorption des Mg-
Ni-Y-Systems zu untersuchen, wurden drei verschiedene Mg-Cu-Ni-Y Legierungen 
mittels Melt-Spinning hergestellt: Mg90Cu2,5Ni2,5Y5, Mg85Cu5Ni5Y5 und Mg80Cu5Ni5Y10 
(siehe Abschnitt 3.2). Die entsprechenden Röntgendiffraktogramme sind in 
Abbildung 4.52 zu sehen. Nach der Rascherstarrung weisen die Legierungen 
verschiedene Zustände auf. So besteht das Röntgendiffraktogramm der 
Mg80Cu5Ni5Y10-Legierung aus einer typischen amorphen Bande bei 2Θ = 35,5°. 
Mg85Cu5Ni5Y5 zeigt ebenfalls einen großen amorphen Anteil und zusätzlich einen 
schwachen (0002)-hcp-Mg-Peak. Die Mg90Cu2,5Ni2,5Y5-Legierung weist mehrere Mg-
Peaks und den kleinsten amorphen Anteil auf. Diese Ergebnisse zeigen, dass die 
Glasbildung in Mg-basierten Legierungen stark von der Konzentration der 
glasbildenden Elemente abhängt.  





Abbildung 4.52: Röntgendiffraktogramme der rascherstarrten Mg-Cu-Ni-Y Legierungen (Cu-Kα–
Strahlung). 
 
Um Aussagen über die Mikrostruktur der hergestellten Proben zu treffen, wurden 
TEM-Untersuchungen durchgeführt. Abbildung 4.53 zeigt Hellfeld- und Dunkelfeld- 





Abbildung 4.53: Hellfeld- (a) und Dunkelfeld-TEM-Aufnahmen (b) von rascherstarrtem Mg85Cu5Ni5Y5 
mit dem korrespondierenden Beugungsbild (c). 
 
In Abbildung 4.53 kann man erkennen, dass Mg85Cu5Ni5Y5 aus ca. 50 nm großen 
Mg-Nanokristalliten in einer amorphen Matrix besteht. Die EDX-Analyse der Matrix 
(hier nicht dargestellt) zeigt, dass sie aus Mg, Cu, Ni und Y besteht. 
Das thermische Verhalten der Legierungen wurde mittels DSC untersucht und ist in 
Abbildung 4.54 dargestellt. Nach den DSC-Kurven weisen alle Legierungen mehrere 
Kristallisationsstufen auf. Die Glasübergangstemperatur (Tg) der Legierungen beträgt 
ca. 128 °C im Falle von Mg90Cu2,5Ni2,5Y5 und Mg85Cu5Ni5Y5 und 157 °C bei der 
Mg80Cu5Ni5Y10-Legierung (Abbildung 4.54). Daraus wird ersichtlich, dass 
hauptsächlich die Konzentration von Y die thermische Stabilität der Legierungen 
beeinflusst.  
a)      b)       C) 





Abbildung 4.54: DSC-Kurven von rascherstarrten Mg-Cu-Ni-Y-Bändern (Argon, 5 K/min). 
 
Über die komplexen Prozesse der Phasenbildung während der Kristallisation der 
rascherstarrten Mg-Cu-Ni-Y-Legierungen liegen bisher keine Informationen vor. 
Deshalb wurden während der Kristallisation der Mg85Cu5Ni5Y5-Legierung in situ-




Abbildung 4.55: Serie von in situ-Röntgendiffraktogrammen gemessen während der Kristallisation 
von Mg85Cu5Ni5Y5 in Argonatmosphäre (200 mbar). 
 
Trotz der hohen Anzahl der Elemente und der damit verbundenen großen Zahl 
möglicher Phasen, lässt sich eine genaue Identifizierung der kristallinen Phasen 
durchführen. Allerdings kann Peak P1, der auch bei den Mg-Ni-Y-Legierungen 
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Tabelle 4.8: Phasenanteile des rascherstarrten und kristallisierten Mg-Cu-Ni-Y Bandes. 
 
Probe Phase Raumgruppe Kristallisationstemperatur 
[°C] 
Bemerkung 
Mg P63/mmc Im as-spun Zustand 
vorhanden 
 
Mg13Ni12Y4 P4232 200  
Mg2Ni0,25Cu0,75 P6222 
a = 5,23 Å, 
c = 13,61 Å 
200 [Sel88] 
Y2O3 Ia3 350  
Mg85Cu5Ni5Y5 
Unbestimmt ? 350 Peak P1 
(siehe Text unten) 
 
Aus den oben dargestellten in situ-Synchrotron-XRD-Ergebnissen lassen sich 
folgende Aussagen machen: 
 
- Bis zu einer Temperatur von 175 °C bleibt Mg die einzig nachweisbare 
Phase im rascherstarrten Mg85Cu5Ni5Y5-Band. 
- Bei einer Temperatur von 200 °C findet die Kristallisation der amorphen 
Matrix statt. Dabei bilden sich eine ternäre Mg-Ni-Y-Phase, hcp-Mg und 
eine Mg2(Ni,Cu)-Phase.  
- Die Zusammensetzung der Mg2(Ni,Cu)-Phase ändert sich zwischen 200 °C 
und 300 °C (siehe Peak bei 2Θ = 13,5°). Ab 300 °C bleiben die 
Gitterkonstanten der Phase nahezu konstant und betragen a = 5,23 Å, c = 
13,61 Å. Damit entspricht diese Zusammensetzung der Mg2Ni0,25Cu0,75-
Phase [Sel88]. Die Ursache für die Bildung einer kupferreichen (in Bezug 
auf das Cu/Ni-Untergitter) Mg2(Ni,Cu)-Phase liegt darin begründet, dass 
ein Anteil von Ni in der ternären Mg-Ni-Y-Phase gelöst ist. Wie unten 
gezeigt werden wird, spielt die Tatsache der Bildung der Mg2(Cu,Ni) Phase 
eine große Rolle für die Kinetik der H2-Sorption. 
- Auch im Falle der Mg-Cu-Ni-Y-Legierung tritt ab einer Temperatur von 
350 °C der Peak P1 auf (siehe Abschnitt 4.2.1). 
- Zudem ist bei einer Temperatur von 350 °C der Peak von Y2O3 zu sehen.  
 
Die rasterelektronenmikroskopische Aufnahme zeigt das Gefüge des mittels in situ-
XRD vermessenen Mg85Cu5Ni5Y5-Bandes nach der Kristallisation (Abbildung 4.56). 
Es ist zu erkennen, dass das kristallisierte Band aus fein verteilten Mg2Ni0,25Cu0,75-
Partikeln in der Mg/Mg13Ni12Y4-Matrix besteht. Gleichzeitig lässt sich die 
Anwesenheit einer unbekannten Y-haltigen Phase beobachten. Diese tritt meist in 
Nachbarschaft zu der Mg2Ni0,25Cu0,75-Phase auf. Vermutlich handelt es sich um Y-
Ausscheidungen (z.B. Ni-Y-, Cu-Y- oder Ni-Cu-Y-Phasen) aus dem amorphen 
Zustand. Um die nach der Wärmebehandlung vorliegende Mg-Ni-Y-, Mg-Ni-Cu- und 
die unbekannte Y-haltige Phase eindeutig zu charakterisieren, wären allerdings 
weitere Untersuchungen (z.B. HR-TEM) notwendig.  
 










Die rascherstarrten Mg-Cu-Ni-Y-Bänder wurden analog zu den Mg-Ni- und Mg-Ni-Y-
Legierungen aktiviert (vgl. Tabelle 3.5 im Kapitel 3). Abbildung 4.57 stellt die TGA-
Kurven während der ersten zwei Aktivierungszyklen dar. Zusätzlich sind für die Cu- 





Abbildung 4.57: Aktivierung der Mg-Cu-Ni-Y-Legierungen. Die ersten zwei Zyklen wurden bei 385 °C 
unter 30 bar (Hydrierung) bzw. 2 bar (Dehydrierung) Wasserstoffpartialdruck durchgeführt. Der dritte 
(bei 350 °C) und vierte (bei 300 °C) Zyklus ist zusätzlich für Mg85Cu5Ni5Y5 und Mg80Cu5Ni5Y10 
dargestellt. 
 
Die folgende Tabelle 4.9 beinhaltet die theoretischen H2-Speicherkapazitäten der 
untersuchten Mg-Cu-Ni-Y-Legierungen. Zusätzlich sind Aktivierungsgrenzen (60% 
von der theoretischen Kapazität) und die Anzahl der notwendigen Zyklen, um diese 
zu erreichen, zusammengefasst. Für die Berechnung der theoretischen H2-
Speicherkapazität wurde angenommen, dass folgende Reaktionen ablaufen: Mg 
reagiert zu MgH2 (≈7,6 Gew.% H2) , Mg2Ni zu Mg2NiH4 (≈3,6 Gew.% H2), Y zu YH3 
(≈3,3 Gew.% H2) und aus Mg2Cu bildet sich MgH2 und MgCu2. 
Es ist zu erkennen, dass sich das Aktivierungsverhalten der einzelnen Proben stark 
voneinander unterscheidet. Die magnesiumreichste Probe (Mg90Cu2,5Ni2,5Y5) 
absorbiert Wasserstoff ohne starke Verzögerung. Dabei wird am Ende des ersten 
Zyklus ein Wasserstoffgehalt von 4,5 Gew.% H2 erreicht. Der zweite Zyklus 
unterscheidet sich kaum vom ersten.  




Tabelle 4.9: Theoretische maximale H2-Speicherkapazität der Mg-Cu-Ni-Y-Legierungen, 











Mg90Cu2,5Ni2,5Y5 6,55 3,9 1 
Mg85Cu5Ni5Y5 5,77 3,4 2 
Mg80Cu5Ni5Y10 5,37 3,2 2 
 
Die Aktivierung der Proben mit 85 At.% und 80 At.% Mg läuft ähnlich wie die 
Aktivierung der in 4.2 beschriebenen Mg-Ni-Y-Systeme ab: nach einer Verzögerung, 
die mit der Kristallisation der Probe verbunden ist, findet eine Hydrierung der 
Legierungen statt. Der aktivierte Zustand wird am Ende des zweiten Zyklus erreicht 
(siehe Abbildung 4.57 und Tabelle 4.9).  
Analog zu den Mg-Ni-Y-Legierungen ist eine nicht vollständige Desorption des 
aufgenommenen Wasserstoffs zu sehen. Dies kann mit der Bildung stabiler Y-
Hydride (YH2 bzw. YH3) erklärt werden, weshalb der Effekt bei Mg80Cu5Ni5Y10 am 
stärksten ausgeprägt ist (vgl. dazu auch die Druck-Konzentrations-Isothermen des Y-
H-Systems in Abbildung 4.34). 
Die Sauerstoffgehalte wurden nach den zwei ersten Aktivierungszyklen gemessen. 
Mg80Cu5Ni5Y10 und Mg85Cu5Ni5Y5-Legierungen weisen einen Wert von ca. 
0,5 Gew.% Sauerstoff auf. Für Mg90Cu2,5Ni2,5Y5 ergab sich ein Wert von 0,54 Gew.% 
Sauerstoff. Diese Werte sind vergleichbar mit denen für die Mg-Ni-Y Legierungen 
bestimmten (siehe Abschnitt 4.2.2). 
4.3.3 Strukturuntersuchungen der hydrierten Bänder 
 
Abbildung 4.58 zeigt die Ergebnisse der XRD-Analyse der hydrierten Mg-Cu-Ni-Y-




Abbildung 4.58: XRD-Diffraktogramme der bei 300 °C hydrierten Mg-Cu-Ni-Y-Bänder nach 13,5 H-
D-Zyklen (Cu Kα-Strahlung). 
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Aus der Abbildung folgt, dass alle Legierungen nach den zyklischen 
Wasserstoffabsorptions- und -desorptionsexperimenten eine kristalline Struktur 
aufweisen. Dabei sind fünf Hydridphasen zu identifizieren: MgH2, HT-Mg2NiH4, 
Mg2NiH0,3, YH2 und YH3. Bemerkenswert ist, dass keine LT1- Mg2NiH4-Phase zu 
erkennen ist. Gleichzeitig weisen die hydrierten Bänder eine MgCu2-Phase auf. Die 
Anwesenheit von MgCu2 deutet auf die Reaktion von Mg2Cu mit Wasserstoff hin 
(siehe auch Abschnitt 2.2.4): 
  
2Mg2Cu + 3H2 Æ 3MgH2 + MgCu2 (4.6) 
 
Das Röntgendiffraktogramm der hydrierten Mg90Cu2,5Ni2,5Y5-Probe zeigt zusätzlich 
die Anwesenheit einer reinen Mg-Phase, die auf eine unvollständige Reaktion von 
Mg mit Wasserstoff zurückzuführen ist.  
 
Die lichtmikroskopischen Untersuchungen der hydrierten Mg-Cu-Ni-Y-Legierungen 
(Abbildung 4.59) ergaben, dass die Mg90Cu2,5Ni2,5Y5-Probe im Inneren ein großes 
nicht hydriertes Gebiet aufweist. Mg85Cu5Ni5Y5 und Mg80Cu5Ni5Y10 zeigen im 




Abbildung 4.59: Lichtmikroskopische Aufnahmen der hydrierten Mg90Cu2,5Ni2,5Y5 (a), Mg85Cu5Ni5Y5 (b) 
und Mg80Cu5Ni5Y10 (c) Bänder nach 13,5 H-D-Zyklen. 
 
Die dazugehörigen rasterelektronenmikroskopischen Aufnahmen (BSE-Modus) der 
hydrierten Proben sind in der Abbildung 4.60 dargestellt. Ähnlich wie bei den Mg-Ni-
Y-Bändern sind mehrere Risse im Inneren der Probe zu erkennen, welche vermutlich 
durch Volumenänderungen während der zyklischen H-D-Reaktionen entstanden 
sind. 
Das Gefüge der Mg-Cu-Ni-Y-Bänder besteht aus einer MgH2-Matrix (dunkler 
Hintergrund) und homogen verteilten Phasen (hellere Einschlüsse). Dabei ist 
zwischen zwei Arten von Phasen zu unterscheiden: sehr fein verteilte Y-Hydride 
(50 nm, Abbildung 4.63) und gröbere, 1-2 µm große Mg2NiH4/Mg2NiH0,3/MgCu2-
„Domänen“. 
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Die Tatsache, dass die groben Bereiche sowohl aus Mg2NiH4/Mg2NiH0,3, als auch 
aus MgCu2 bestehen, wurde durch EDX Mapping belegt (Abbildung 4.61). Dabei 




Abbildung 4.60: Rasterelektronenmikroskopische Aufnahmen (BSE) der Mg90Cu2,5Ni2,5Y5- (a), 





Abbildung 4.61: REM Aufnahme (BSE) des hydrierten Mg85Cu5Ni5Y5 Bandes (a) und REM-EDX 
Mapping von (b) Mg-, (c) Ni-, (d) Y- und (e) Cu-Verteilung [Kal11]. 
 
Die nachfolgenden TEM-Untersuchungen haben ebenfalls bewiesen, dass sich das 
Hydrid der Mg2Ni-Phase in direktem Kontakt zur MgCu2 Phase befindet (Abbildung 
5.62). Zusätzlich kann man in Abbildung 5.62 erkennen, dass die Größe der 
einzelnen Phasen ca. 100 nm beträgt.  





Abbildung 4.62: TEM-Aufnahmen des hydrierten Mg85Cu5Ni5Y5-Bandes: Hellfeld-TEM-Abbildung (a) 
und HAADF-Signal (High Angle Annular Dark Field) (b) einer Mg2NiH4+MgCu2-Domäne.  
 
Dass die Hydride der Mg2Ni-Phase und MgCu2-Phase eine gemeinsame Grenzfläche 
aufweisen, ist auf die Aktivierung zurückzuführen. Wie oben gezeigt wurde 
(Abbildung 4.55), findet während der Kristallisation der rascherstarrten Bänder die 
Bildung der Mg2(Ni,Cu)-Phase statt. Die Bänder wurden in Wasserstoffatmosphäre 
aktiviert (Abschnitt 4.3.2). Wasserstoff während der Aktivierung führt offensichtlich zu 
einer Separation der Mg2(Ni,Cu)-Phase. Dies lässt sich in der folgenden Gleichung 
schematisch darstellen: 
 
Mg2(Cu,Ni) + H2 Æ Mg2NiH4 + MgCu2 (4.7) 
 
Deshalb sind auch im hydrierten Zustand die Mg2NiH4- sowie die MgCu2-Phase in 
einem gemeinsamen Bereich (Domäne) festzustellen (Abbildungen 4.61 und 4.62). 
Weiterhin ist aus den REM-Untersuchungen (Abbildung 4.60) und dem EDX-
Mapping (Abbildung 4.61) ersichtlich, dass Y (also Y-Hydride) sehr homogen im 
hydrierten Band verteilt ist. Dies ist vergleichbar mit den Beobachtungen für das Mg-
Ni-Y System. Die Größe der Y-Hydride kann mit Hilfe der TEM-Untersuchungen auf 
ca. 50 nm abgeschätzt werden (Abbildung 4.63 (b) und (c)).  
An dieser Stelle sei darauf hingewiesen, dass in der Probe mit 10 At.% Y deutlich 
größere Y-Hydrid-Partikel zu erkennen sind, als in der Probe mit 5 At.% Y (vgl. 
Abbildungen 4.60). Dies ist für die weitere Optimierung des Systems wichtig und wird 
auf das im Abschnitt 4.4 vorgestellte System Mg-Ni-Y-SE übertragen. 
 
Zusätzlich wurden Untersuchungen mittels EELS am hydrierten Mg85Cu5Ni5Y5-Band 
durchgeführt. Die Ergebnisse sind in Abbildung 4.63 dargestellt. Daraus lässt sich 
eine homogene Wasserstoffverteilung in MgH2 im Nanometer-Bereich erkennen. Die 
im EFTEM-Bild schwarz erscheinenden Partikel stellen die Y-Hydride (YH2 oder YH3) 
dar.  
 





Abbildung 4.63: EELS-Spektrum (a) von hydriertem Mg85Cu5Ni5Y5 und dazugehörige ungefilterte 
TEM-Aufnahme (b) sowie die EFTEM-Aufnahme (c) mit einem Energiefenster von 8 eV bis 14 eV.  
 
Die Mg-Cu-Ni-Y-Bänder weisen nach mehreren H-D-Zyklen eine nanokristalline 
Struktur auf. Besonders hervorzuheben ist, dass die MgCu2- und Mg2NiH4/Mg2NiH0,3-
Phasen in direktem Kontakt (Domäne) zueinander existieren, wie schematisch in 









In diesem Abschnitt werden die Ergebnisse der Wasserstoffab- und                     
-desorptionskinetik der rascherstarrten und aktivierten Mg-Cu-Ni-Y-Bänder 
beschrieben. Aufgrund der hohen Anzahl untersuchter Proben werden an dieser 
Stelle nur ausgewählte Ergebnisse präsentiert.  
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Vorab muss erwähnt werden, dass im Unterschied zu den in den letzten Abschnitten 
dargestellten Systemen, die Mg-Cu-Ni-Y-Legierungen im hydrierten Zustand eine 
MgCu2-Phase aufweisen. Diese Phase reagiert nicht mit Wasserstoff und verringert 
demzufolge die maximal erreichbare H2- Speicherkapazität (Tabelle 4.9).  
 
Die Abbildung 4.65 zeigt TGA-Ergebnisse zur Kinetik der Wasserstoffabsorption bei 




Abbildung 4.65: Wasserstoffabsorption der Mg-Cu-Ni-Y-Legierungen bei 300 °C (Quadrate) und 
150 °C (Kreise) unter 20 bar H2. Der Knick in den TGA-Kurven nach 30 Minuten ist anlagentechnisch 
bedingt. 
 
In Übereinstimmung mit der Theorie (Kapitel 2) lassen die dargestellten TGA-
Messergebnisse erkennen, dass die erreichten Wasserstoffgehalte und die 
Hydrierungsraten von der Temperatur der Hydrierung abhängen. Bei 300 °C werden 
Wasserstoffgehalte von ca. 4,6 Gew.% (Mg85Cu5Ni5Y5), 4,3 Gew.% (Mg80Cu5Ni5Y10) 
und 3,5 Gew.% (Mg90Cu2,5Ni2,5Y5) nach 60 Minuten erreicht. Bei einer Temperatur 
von 150 °C nehmen die Mg-Cu-Ni-Y-Legierungen ebenfalls nach einer Stunde 
zwischen 2,3 Gew.% H2 und 1,6 Gew.% H2 auf. Die folgende Tabelle 4.10 fasst die 
erreichten Wasserstoffgehalte der untersuchten Legierungen zusammen. Außerdem 
enthält sie die Hydrierungsgrade, die anhand der Daten aus der Tabelle 4.9 
berechnet wurden.  
 
Tabelle 4.10: Erreichte Wasserstoffgehalte der Mg-Cu-Ni-Y-Legierungen bei verschiedenen 
Temperaturen nach 4 Stunden.  
 
Temperatur [°C] 300 250 200 150 100 
























[Gew.%], in Klammern 
Hydrierungsgrad [%] 













Es wird deutlich, dass Mg90Cu2,5Ni2,5Y5 im Vergleich zu Mg85Cu5Ni5Y5 und 
Mg80Cu5Ni5Y10 deutlich schlechtere Ergebnisse bezüglich des erzielten H2-Gehaltes 
aufweist. Das liegt offensichtlich an der langsamen Kinetik der Wasserstoffabsorption 
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(Abbildung 4.65), so dass die hohen theoretischen Werte, die in der Tabelle 4.9 zu 
sehen sind, selbst nach vier Stunden nicht erreicht werden können. Diese 
Ergebnisse stimmen mit dem Befund der lichtmikroskopischen Untersuchungen des 
Gefüges überein. Wie in Abbildung 4.59 dargestellt, weist besonders 
Mg90Cu2,5Ni2,5Y5 große nicht hydrierte Bereiche auf. 
Die Hydrierungsgrade der Mg85Cu5Ni5Y5- und Mg80Cu5Ni5Y10-Legierungen sind 
vergleichbar. Allerdings ist aus Abbildung 4.65 und Tabelle 4.10 zu entnehmen, dass 
das Absorptionsverhalten der Mg85Cu5Ni5Y5- und Mg80Cu5Ni5Y10-Legierungen 
unterschiedlich ist. Bei Temperaturen über 200 °C erreicht die Probe mit 85 At.% Mg 
höhere Wasserstoffgehalte (ca. 4,6 Gew.%) als jene mit 80 At.% Mg (ca. 
4,4 Gew.%). Bei niedrigen Temperaturen (150 °C und 100 °C) ist das Verhalten 
umgekehrt, und Mg80Cu5Ni5Y10 nimmt mehr Wasserstoff auf.  
 
Abbildungen 4.66 und 4.67 zeigen die TGA-Ergebnisse zur Kinetik der 
Wasserstoffdesorption bei einer Temperatur von 300 °C und 1 bar H2 bzw. bei 
200 °C im Vakuum (10-2 mbar). Während der Wasserstoffdesorption unter 1 bar H2 
weisen alle Proben eine Desorptionsrate von ca. 0,6 Gew.%-H2/Minute auf 
(Abbildung 4.66).  
Aus Abbildung 4.67 wird deutlich, dass während der Dehydrierung in Vakuum bei 
allen Proben zwei Bereiche auftreten. Die Wasserstoffdesorption fängt bei allen Mg-
Cu-Ni-Y-Legierungen mit einer Desorptionsrate von ca. 0,1 Gew.%-H2/Minute an. Ab 
einem gewissen Punkt wird die Wasserstoffdesorption jedoch deutlich langsamer. 








Abbildung 4.66: Wasserstoffdesorption der Mg-
Cu-Ni-Y-Legierungen bei 300 °C und 1 bar H2. 
 
Abbildung 4.67: Wasserstoffdesorption der Mg-




Um das Desorptionsverhalten der Mg-Cu-Ni-Y-Legierungen besser zu verstehen, 
wurden zusätzliche Untersuchungen mit Hilfe von DSC und in situ-SR-XRD 
durchgeführt. Für diese Untersuchungen wurde die Mg85Cu5Ni5Y5-Legierung 
ausgewählt. Abbildung 4.68 stellt die DSC-Kurven während der Desorption von 
hydriertem Mg85Cu5Ni5Y5 im Vergleich zu MgH2-Pulver (Degussa–Goldschmidt 
GmbH, 95% MgH2) dar. Die Messung wurde unter Argonatmosphäre durchgeführt. 





Abbildung 4.68: DSC-Kurven von hydriertem Mg85Cu5Ni5Y5 und reinem MgH2-Pulver bei der 
Desorption (5 K/min, Argon). 
 
Die DSC-Kurve für das hydrierte Mg-Cu-Ni-Y-Band weist nur einen breiten Peak 
(Peak-Onset-Temperatur 232 °C) während der Dehydrierung auf. Die Form des 
Peaks lässt allerdings erkennen, dass es sich um die Überlappung mehrerer 
Reaktionen handelt. Damit unterscheidet sich der Verlauf der Kurve von denen für 
Mg-Ni und Mg-Ni-Y. Bei diesen Systemen sind zwei endotherme Peaks klar 
voneinander zu unterscheiden (siehe Abschnitte 4.1.5 und 4.2.5). 
 
Wie schon im Abschnitt 4.3.3 diskutiert wurde, besteht das hydrierte Band aus fünf  
Hydridphasen (MgH2, Mg2NiH4, Mg2NiH0,3, YH2, YH3) und einer MgCu2-Phase (siehe 
Abbildung 4.58 und SR-Diffraktogramm bei t = 0 auf der Abbildung 4.70). Daher sind 
folgende Reaktionen während der Desorption der hydrierten Mg-Cu-Ni-Y-Legierung 
zu erwarten: 
 
MgH2 Æ Mg + H2    (4.8) 
Mg2NiH4 Æ Mg2Ni + 2H2   (4.9) 
3MgH2 + MgCu2 Æ 2Mg2Cu + 3H2     (4.10) 
2YH3 Æ 2YH2 + H2    (4.11) 
 
Aus [Rei67, Dar83] und [Sel88] ist bekannt, dass der Dissoziationsdruck der 
Reaktion 4.10 bei gleicher Temperatur deutlich höher ist als bei den Reaktionen 4.8 
und 4.9 (Abbildung 4.69). 
Im Abschnitt 4.1.5 wurde gezeigt, dass Reaktion 4.9 schon ab einer Temperatur von 
218 °C zu beobachten ist. Für die Mg-Ni-Y-Systeme wurde die erste endotherme 
Reaktion, die offensichtlich mit einer gleichzeitigen Zersetzung von Mg2NiH4 und YH3 
verbunden ist, ab einer Temperatur von 188 °C festgestellt. Es wäre demzufolge zu 
erwarten, dass die erste endotherme Reaktion im System Mg-Cu-Ni-Y deutlich früher 
auftritt als im Experiment (bei 232 °C) zu sehen ist. 
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Abbildung 4.69: Van’t-Hoff-Geraden für die Reaktionen 4.8-4.10 [Dar83]. 
 
Um die Frage, welche Reaktionen während der Dehydrierung genau ablaufen, zu 
beantworten, wurden in situ-Synchrotronuntersuchungen durchgeführt. Abbildung 
4.70 zeigt die Serie der Röntgendiffraktogramme während der Desorption von 




Abbildung 4.70: Serie der SR-Röntgendiffraktogramme gemessen während der Desorption von 
Mg85Cu5Ni5Y5 im Vakuum (10-2 mbar) bei 200°C (λ =1,05 Å). 
 
Während der Dehydrierung ist die Zersetzung der folgenden Hydridphasen deutlich 
zu erkennen: MgH2, Mg2NiH4, Mg2NiH0,3 und YH3. Zusätzlich ist zu sehen, dass die 
Intensität des MgCu2-Peaks mit der Zeit abnimmt. Zeitgleich kann man die Bildung 
von Mg- und Mg2Ni0,5Cu0,5-Phasen erkennen.  
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Es ist bekannt, dass Kupfer Nickel in der Mg2Ni-Phase substituieren kann. Wie in 
[Dar83] gezeigt, führt dies zur Bildung eines Mg2Ni1-xCux-Mischkristalls, der in einem 
weiten Bereich von x (0 ≤ x ≤ 0,85) existiert. In diesem Bereich hat Mg2Ni1-xCux eine 
hexagonale Struktur, deren Gitterparameter in [Sel88] und [Lia98] beschrieben sind. 
Dabei unterscheiden sich die Gitterparameter der Mg2(Ni, Cu)-Phasen aufgrund 
ähnlicher Atomradien von Ni (125 pm) und Cu (128 pm) nur geringfügig von der 
reinen Mg2Ni- bzw. der Mg2NiH0,3-Phase. Die aus dem SR-XRD Spektrum 
bestimmten Gitterparameter a und c betragen entsprechend 5,2242 Å und 
13,5361 Å. Dies entspricht fast den Werten aus der Literatur für die Mg2Ni0,5Cu0,5-
Phase (a = 5,22 Å, c = 13,50 Å) [Sel88].  
An dieser Stelle sei noch einmal erwähnt, dass die Bildung einer Mg2Cu-Phase nicht 
zu erkennen ist (Gleichung 4.10). Folglich können die Reaktionen während der 
Dehydrierung mit der Gleichung 4.12 beschrieben werden (siehe auch [Dar83]): 
 
3 MgH2 +  MgCu2 + 2 Mg2NiH4 Æ 4 Mg2Ni0,5Cu0,5 + 7 H2   (4.12) 
 
Weiterhin lässt sich aus Abbildung 4.70 entnehmen, dass sich die Intensitäten der 
YH2- und YH3-Signale mit der Zeit nur geringfügig ändern. Daraus folgt, dass die 
Zersetzung von YH3 nur sehr langsam erfolgt. Diese Beobachtung wurde ebenfalls 
bei Mg-Ni-Y-Legierungen gemacht (siehe Abschnitt 4.2.5). 
Damit zeigen die in situ-Synchrotronuntersuchungen, dass bei der Dehydrierung der 
Mg85Cu5Ni5Y5-Legierung verschiedene Reaktionen simultan ablaufen (siehe 
Gleichungen 4.8, 4.11 und 4.12). Dadurch lässt sich auch der in Abbildung 4.68 
beobachtete Verlauf der DSC-Kurve erklären, in dem Überlappungen mehrerer 
Reaktionen festzustellen sind. 
4.3.6 Zusammenfassung 
 
Drei verschiedene Mg-Cu-Ni-Y-Legierungen (Mg90Cu2,5Ni2,5Y5, Mg85Cu5Ni5Y5 und 
Mg80Cu5Ni5Y10) wurden mittels Melt-Spinning-Verfahren hergestellt und hinsichtlich 
ihrer Struktur und ihrer Wasserstoffsorptionseigenschaften charakterisiert. Die in situ-
Synchrotron-XRD-Ergebnisse zeigten dabei die Bildung einer Mg2Ni0,25Cu0,75-Phase 
während der Kristallisierung von rascherstarrtem Mg85Cu5Ni5Y5. Anhand der 
Strukturuntersuchungen des hydrierten Bandes wurde weiterhin festgestellt, dass 
sich die MgCu2- und Mg2NiH4-Phasen in direktem Kontakt zueinander befinden. Dies 
ist auf die Prozesse, die während der Aktivierung der rascherstarrten Bänder 
ablaufen, zurückzuführen. Dabei bilden sich ca. 1-2 µm große MgCu2/Mg2NiH4-
Domänen. Deshalb ist MgCu2 nicht fein in der Mg- (bzw. MgH2-) Matrix verteilt. Damit 
kann auch die im Abschnitt 2.16 beschriebene katalytische Wirkung von Mg2Cu 
aufgrund der vergleichsweise geringen Kontaktfläche von Mg2Cu zu Mg (zw. MgH2) 
nicht optimal gewährleistet werden. Diese strukturellen Gegebenheiten haben 
direkten Einfluss auf die Wasserstoffsorptionseigenschaften. Besonders die 
Desorptionsrate der Mg-Cu-Ni-Y-Legierungen liegt unterhalb der Werte für Mg-Ni- 
und Mg-Ni-Y-Systeme. 
Der Vergleich mit den Ergebnissen aus der Literatur ist durch die Tatsache 
erschwert, dass bis jetzt keine rascherstarrten Mg-Cu-Ni-Y-Legierungen untersucht 
wurden. Auch konventionell hergestellte Mg-Cu-Ni-Y-Legierungen sind bisher wenig 
beschrieben. Lediglich Nachman und Rohy haben eine Mg84,5Cu10Ni5Y0,5-Legierung 
anhand der Konzentration-Druck-Isothermen untersucht. Die Hydrierung wurde bei 
einer Temperatur von 400 °C durchgeführt. Dabei wurde ein H2-Gehalt von 
102  4. Ergebnisse 
 
 
3,7 Gew.%-H2 erreicht [Sel86]. Dieser Wert liegt deutlich unterhalb des in dieser 
Arbeit für Mg85Cu5Ni5Y5 gemessenen H2-Gehaltes (Tabelle 4.10). 
Fasst man alle in diesem Anschnitt vorgestellten Ergebnisse für das System Mg-Cu-
Ni-Y zusammen, kommt man zum Schluss, dass sich Kupfer nicht positiv auf die 
Kinetik der Wasserstoffsorption der rascherstarrten Mg-Ni-Y-Systeme auswirkt. Da 
die Mg2(Ni, Cu)-Phase die thermodynamischen Eigenschaften der Mg2NiH4 
beeinflusst [Hsu10], kann die Wirkung des Kupfers allerdings die Thermodynamik 
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4.4 System Mg-Ni-Y-SE  
 
Den Ergebnissen aus den Abschnitten 4.1 - 4.3 zufolge zeigte Mg80Ni10Y10 bereits 
sehr gute Eigenschaften hinsichtlich der Wasserstoffab- bzw. -desorptionskinetik im 
Vergleich zu den Literaturwerten. Allerdings verlangen ein H2-Gehalt von 5,3 Gew.%, 
der unterhalb der in der Tabelle 2.1 formulierten Ziele liegt, und die aufwändige 
Herstellung der Vorlegierung eine weitere Optimierung. Basierend auf den 
gewonnenen Erkenntnissen wurde im Rahmen der vorliegenden Arbeit eine neue 
Legierung (Mg-Ni-Y-SE) entwickelt, die eine exzellente Reaktionskinetik sowie eine 
vergleichsweise einfache Herstellung der Vorlegierung aufweist. Gleichzeitig wird ein 




Wie schon aus Abschnitt 4.1 hervorgeht, beeinflusst Nickel die Wasserstoffab- und    
-desorptionskinetik der rascherstarrten Mg-Legierungen positiv. Dabei zeigte eine 
Konzentration von 10 At.% Ni die besten Ergebnisse. Kleinere Gehalte führten zu 
einem hohen kristallinen Anteil und zu einem grobkörnigen Gefüge (Korngröße im 
Bereich von 10 µm, vgl. Abschnitt 4.1). Bei Gehalten deutlich über 10 At. % würde 
der Anteil der Mg2Ni-Phase steigen, was mit niedrigeren H2-Speicherkapazitäten 
verbunden ist [Fri99].  
Die katalytische Wirkung von Y auf Mg-Ni-Systeme wurde im Abschnitt 4.2 deutlich 
dargestellt. Allerdings folgt aus den rasterelektronischen Untersuchungen, dass die 
feine Verteilung der Y-haltigen Phasen schon bei einer Konzentration von 5 At.% 
gewährleistet ist (siehe Abschnitt 4.2.3 und 4.3.3). Demzufolge wäre zu erwarten, 
dass eine Legierung mit der Zusammensetzung Mg85Ni10Y5 eine ähnliche Kinetik der 
Wasserstoffsorption wie Mg80Ni10Y10 aufweist, allerdings bei einer höheren H2-
Speicherkapazität (theoretisch fast sechs Gew.% H2). 
 
Wie im Kapitel drei beschrieben, wurde für die Herstellung der Mg-Ni-Y-Vorlegierung 
reines Mg, eine Ni-Y-Legierung (25 Gew.% Ni und 75 Gew.% Y, siehe Tabelle 3.1) 
und Ni-Pulver verwendet. In dieser Arbeit wird vorgeschlagen, eine kommerziell 
verfügbare Y-haltige Mg-Legierung anstatt einer Ni-Y-Legierung einzusetzen. Die seit 
1979 verfügbaren Mg-Legierungen der WE-Reihe („W“ steht gemäß Nomenklatur für 
Yttrium und „E“ für Elemente der Seltenen Erden (SE)) [Kai00] eignen sich am 
besten für diese Zwecke. Allgemein werden zwei verschiedene Zusammensetzungen 
WE54 (5,25 Gew.% Y, 3,5 Gew.% SE, 0,5 Gew.% Zr) und WE43 (4 Gew.% Y, 
3,3 Gew.% SE, 0,5 Gew.% Zr) von der Firma Magnesium Elektron Ltd. produziert 
[IQ1]. Der größte Teil der enthaltenen SE entfällt auf Nd (vgl. Tabelle 3.1). Durch ihre 
guten mechanischen Eigenschaften sind diese Legierungen vor allem in der Luft- 
und Raumfahrt etabliert (mehr dazu siehe bei [Kai00] und [Kam00]). 
Für die geplanten Untersuchungen wurde die WE54-Legierung ausgesucht, da sie 
einen höheren Y-Gehalt aufweist. Durch Zulegieren von ca. 20 Gew.% Ni zu WE54 
wird eine Mg-Ni-Y-SE-Legierung erzeugt. Die genaue, mittels EDX ermittelte 
Zusammensetzung dieser Legierung ist in der Tabelle 3.2 zu finden und entspricht 
Mg90Ni8Y1,6SE0,4 (im Folgenden auch als WE54-Ni bezeichnet). Daraus ergibt sich, 
dass der Y-Gehalt der hergestellten Mg-Ni-Y-SE niedriger als bei der gewünschten 
Mg85Ni10Y5-Legierung ist. Allerdings können aufgrund der Anwesenheit der Elemente 
der Seltenen Erden, deren katalytische Wirkung im Abschnitt 2.2.4 dargestellt wurde, 
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zusätzliche positive Einflüsse auf die Kinetik der Wasserstoffsorption erwartet 
werden. 
Wie im Abschnitt 3.2 beschrieben, erfolgte die Herstellung der WE54-Ni-Vorlegierung 
in einem mit Bornitrid beschichteten Al2O3–Tiegel im Induktionsofen unter Argon-
Atmosphäre (800 mbar). Das Verfahren erlaubt die Herstellung von Probemengen 
bis zu mehreren 100 Gramm. Dies bietet einen deutlichen Vorteil im Vergleich zur 
Mg-Ni-Y-Vorlegierung, derer Herstellung in geschlossenen Tantalampullen unter 
einer Schutzatmosphäre erfolgt. 
Nach der Untersuchung der Vorlegierungen wurden rascherstarrte Mg-Ni-Y-SE-
Bänder mittels Melt-Spinning hergestellt. Abbildung 4.71 zeigt das 




Abbildung 4.71: Röntgendiffraktogramm des rascherstarrten Mg90Ni8Y1,6SE0,4-Bandes (Cu-Kα–
Strahlung) 
 
Aus Abbildung 4.71, die einen breiten amorphen Peak und schwache Mg-Peaks 
zeigt, folgt, dass das rascherstarrte Mg90Ni8Y1,6SE0,4-Band eine teilamorphe Struktur 
aufweist. Wie bei allen untersuchten rascherstarrten Legierungen ist eine 
Orientierung der Mg-Kristallite mit einer c-Achse des hexagonalen Gitters senkrecht 
zur Bandoberfläche zu erkennen.  
Aussagen über die Struktur der rascherstarrten Legierung wurden durch TEM-
Untersuchungen gewonnen. Abbildung 4.72 zeigt eine Hellfeldaufnahme (a), das 
entsprechende Beugungsbild (b) und Dunkelfeldaufnahmen an zwei verschiedenen 
Stellen (c, d und e). 
Das rascherstarrte Mg90Ni8Y1,6SE0,4-Band besteht aus folgenden Phasen: ca. 100-
200 nm große Mg-Kristallite, ca. 5 nm große Mg2Ni-Nanokristallite, eingebettet in 
eine amorphe Matrix. Diese Ergebnisse stimmen mit dem XRD-Befund überein, in 
dem sowohl die amorphe Bande als auch die Mg-Peaks zu sehen sind. Die Mg2Ni-
Phase kann im XRD-Diffraktogramm aufgrund ihrer sehr feinen Verteilung und 
geringen Kristallitgröße nicht beobachtet werden.  
 




Abbildung 4.72: Hellfeld- (a) und Dunkelfeld-TEM-Aufnahmen (c, d, e) des rascherstarrten 
Mg90Ni8Y1,6SE0,4-Bandes in Punkten des korrespondierenden Beugungsbildes (b). 
 
Das rascherstarrte Mg90Ni8Y1,6SE0,4-Band wurde mittels DSC auf sein 
Kristallisationsverhalten bis zu Temperaturen von 400 °C getestet. Abbildung 4.73 
zeigt eine DSC-Kurve beim Aufheizen unter Argonatmosphäre, wobei die 




Abbildung 4.73: Kristallisationsverhalten von rascherstarrtem Mg90Ni8Y1,6SE0,4-Band anhand einer 
DSC-Analyse (Heizrate: 5 K/min, Argon). 
 
Die aus Abbildung 4.73 bestimmte Glasübergangstemperatur von 139 °C ist 
vergleichbar mit denen von Mg90Ni10 (131 °C) und Mg90Ni5Y5 (145 °C). Die 
Positionen der Peaks und deren Umwandlungstemperaturen ähneln ebenfalls dem 
thermischen Verhalten der Mg-Ni-Probe (vgl. Abbildung 4.5).  
Um das Zuordnen der Kristallisationsreaktionen zu den entsprechenden exothermen 
Peaks zu ermöglichen, wurden in situ-Synchrotron-XRD-Messungen durchgeführt 
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(siehe Abschnitt 3.3.1). Abbildung 4.74 stellt die Röntgendiffraktogramme bei 




Abbildung 4.74: Serie der Röntgendiffraktogramme gemessen während der Kristallisation von 
Mg90Ni8Y1,6SE0,4 in Argonatmosphäre (λ =1,05 Ǻ). 
 
Die Tabelle 4.11 enthält die während der Kristallisation von Mg90Ni8Y1,6SE0,4 
beobachteten Phasen.   
 
Tabelle 4.11: Phasenanteile des rascherstarrten und kristallisierten Mg90Ni8Y1,6SE0,4-Bandes. 




Mg P63/mmc im as-spun Zustand 
vorhanden 
 
Mg6Ni F-43m 175  metastabil, Mg6(Ni,Y) 
(siehe unten) 
Mg2Ni P6222 200  
Y2O3 Ia3 375  
Mg90Ni8Y1,6SE0,4 
unbestimmt (?) ? 175 zersetzt sich bei 
T>300 °C 
 
Die Prozesse, die während der Kristallisation von Mg90Ni8Y1,6SE0,4 ablaufen, lassen 
sich folgendermaßen zusammenfassen: 
 
- Erste Umwandlungen des Ausgangszustandes wurden bei einer Temperatur 
von 150 °C beobachtet. Dies entspricht auch der mittels DSC bestimmten 
Kristallisationstemperatur der Legierung. Dabei ist ein Mg-Peak bei 2Θ = 21,7°  
zu erkennen.   
- Bei 175 °C bildet sich eine metastabile Mg6Ni-Phase. Mg6Ni zersetzt sich 
komplett in Mg und Mg2Ni bei einer Temperatur über 300 °C. 
- Eine Mg2Ni-Phase bildet sich bei einer Temperatur von 200 °C. 
- Im Temperaturbereich zwischen 175 °C und 300 °C sind bei 2Θ = 26° zwei 
Peaks zu erkennen, die keiner bekannten Phase zugeordnet werden können.  
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- Ab 375 °C ist der Peak von Yttriumoxid (Y2O3) zu erkennen. Dies kann durch 
die Reaktion von Y mit dem Restsauerstoff in Argon (Reinheit: Argon 4.8) 
erklärt werden. 
- Y- und SE-Phasen treten während der Kristallisation der Mg-Ni-Y-SE-
Legierung nicht auf. Dies liegt einerseits an kleinen Massenanteilen der 
genannten Phasen in der Legierung, anderseits daran, dass diese Elemente 
in Mg oder Mg2Ni gelöst sein können (siehe auch Phasendiagramm Y-Mg in 
Abbildung 2.11).  
- Die kristallisierte Probe weist somit folgende Phasen auf: Mg, Mg2Ni und 
Y2O3. 
 
Das Gefüge des kristallisierten Bandes ist in Abbildung 4.75 zu sehen. Ähnlich wie 
im Falle der Mg90Ni10-Legierungen besteht das Gefüge aus einer Mg-Matrix und einer 
homogen verteilten Mg2Ni-Phase. Zusätzlich sind auch eine dünne Y2O3-Schicht an 
der Oberfläche des Bandes und einige Y- bzw. SE-Phasenbereiche im Inneren der 
Probe zu sehen. Diese können allerdings aufgrund der geringen Größe (unter 




Abbildung 4.75: Rasterelektronenmikroskopische (BSE) Aufnahme des kristallisierten 
Mg90Ni8Y1,6SE0,4-Bandes. 
 
4.4.2 Aktivierung  
 
Wie im Abschnitt 4.4.1 gezeigt wurde, weist die Mg90Ni8Y1,6SE0,4-Legierung eine 
Glasübergangstemperatur von 139 °C (siehe Abbildung 4.73) auf. Die Kristallisation 
ist zwischen Temperaturen von 350 °C bis 400 °C abgeschlossen. Um die 
Vergleichbarkeit zu den bisher in der Arbeit untersuchten Legierungen zu 
gewährleisten, wurde der Aktivierungsprozess bei einer Temperatur von 385 °C und 
Wasserstoffdrücken von 30 bar (für die Hydrierung) bzw. 2 bar (für die Dehydrierung) 
innerhalb von zwei Zyklen durchgeführt. Abbildung 4.76 zeigt die TGA-Kurve 
während der ersten zwei Aktivierungszyklen bei 385 °C und eines dritten bei 350 °C. 
Auch im Falle des Systems Mg-Ni-Y-SE ist zu erkennen, dass der während der 
Hydrierung aufgenommene Wasserstoff bei der Dehydrierung nicht vollständig 
freigesetzt wird. Wie schon im Abschnitt 4.2.2 erklärt wurde, ist dies mit der Bildung 
stabiler Y-Hydride und hier ebenfalls möglicher Nd-Hydride verbunden. Dabei ist der 
Anteil des gebundenen Wasserstoffes aufgrund der sehr niedrigen Y- und Nd-
Konzentrationen (< 2 At.%) deutlich geringer als im Falle der Mg-Ni-Y und Mg-Cu-Ni-
Y-Legierungen.  





Abbildung 4.76: Aktivierungszyklen des Mg90Ni8Y1,6SE0,4-Bandes. Die ersten zwei Zyklen wurden bei 
385 °C und der dritte bei 350 °C unter 30 bar (Hydrierung) bzw. 2 bar (Dehydrierung) Wasserstoff 
durchgeführt. 
 
Die theoretische Speicherkapazität der Mg90Ni8Y1,6SE0,4-Legierung beträgt 6,5 
Gew.% H2. Der aktivierte Zustand (Wasserstoffgehalt > 3,9 Gew.% H2) wird somit im 
zweiten Zyklus erreicht. Nach der dritten Hydrierung beträgt der Wasserstoffgehalt 
5,23 Gew.% H2 (entspricht ca. 80% der theoretischen Speicherdichte).  
4.4.3 Strukturuntersuchungen der hydrierten Bänder   
 
Abbildung 4.77 zeigt die Ergebnisse der XRD-Analyse des hydrierten 




Abbildung 4.77: XRD-Diffraktogramm (blaue Linie) des bei 300°C hydrierten Mg90Ni8Y1,6SE0,4-
Bandes nach 13,5 H-D-Zyklen (Cu Kα-Strahlung). Zusätzlich sind eine mittels der Rietveld-
Verfeinerung berechnete Kurve (punktierte Linie) und eine Differenzkurve (schwarze Linie) 
dargestellt. 
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Das gemessene XRD-Diffraktogramm wurde mittels Rietveld-Verfeinerung 
ausgewertet. Die Gitterparameter und Gewichtsanteile der Phasen sind in Tabelle 
4.12 zusammengefasst. 
 
Tabelle 4.12: Phasenanteile des rascherstarrten und hydrierten Mg90Ni8Y1,6SE0,4-Bandes (13,5 H-D- 
Zyklen). 
Gitterparameter [Å] 
Probe Phase Strukturgruppe 
a b c 
Anteil 
[Gew.%] 
MgH2  P42/mnm 4.5149  3.0202 55,22 
LT1-Mg2NiH4 C2/c 15.018 6.4174 6.4915 26,43 
Mg2NiH0,3 P6222 5.2311  13.3537 6,49 
HT-Mg2NiH4 Fm-3m 6.4990   5,82 
YH3 P-3c1 6.4141  6.6519 2,15 




Mg P63/mmc 3.2126  5.2179 1,64 
 
Nach der Hydrierung besteht die Struktur hauptsächlich aus MgH2 und LT1-Mg2NiH4. 
Zusätzlich sind folgende Phasen festzustellen: Mg, HT-Mg2NiH4, Mg2NiH0,3 und zwei 
Yttriumhydrid Phasen (YH2 und YH3). Der Anteil von reinem Mg und Mg2NiH0,3 ist im 
Vergleich zu MgH2 und Mg2NiH4 relativ gering. Dies ist ein direkter Hinweis auf einen 
hohen Hydrierungsgrad der Legierung (siehe Abschnitt 4.4.4).  
Es sei erwähnt, dass anhand des gemessenen XRD-Diffraktogramms und der 
Ergebnisse der Rietveld-Verfeinerung keine Zr- und SE-haltigen Phasen festgestellt 
werden können. Dies liegt einerseits an sehr kleinen Massenanteilen von Zr bzw. SE, 
anderseits daran, dass diese Elemente in Mg oder Mg2Ni gelöst werden können 
(siehe Phasendiagramme in [Mas90]).  
 
Das Gefüge des hydrierten Bandes wurde zunächst anhand der lichtmikroskopischen 





Abbildung 4.78: Lichtmikroskopische Aufnahme von Mg90Ni8Y1,6SE0,4 nach 13,5 H-D-Zyklen. 
 
Die REM-Aufnahmen zeigen, dass das hydrierte Mg90Ni8Y1,6SE0,4-Band, ähnlich dem 
Mg-Ni-Y-Band, aus 1-2 µm großen Mg2NiH4/Mg2NiH0,3-Phasenbereichen und fein 
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verteilten Y-Hydridphasen in der MgH2-Matrix besteht (Abbildung 4.79). 
Bemerkenswert ist die homogene und feine Verteilung der Y-Hydride. 
 
 
Abbildung 4.79: Rasterelektronenmikroskopische Aufnahme (BSE-Modus) des Mg90Ni8Y1,6SE0,4-
Bandes bei verschiedenen Vergrößerungen nach 13,5 H-D-Zyklen. 
 
Weiterhin sind Risse an der Oberfläche des Bandes zu erkennen. Dies ist mit der 
Gitterdilatation durch die Wasserstoffeinlagerung und den damit verbundenen 
Veränderungen des Volumens während der zyklischen Sorptionsuntersuchungen zu 
erklären. 
 
Um das Gefüge des hydrierten Bandes mit höherer Auflösung zu untersuchen und 
Aussagen über die Nanostrukturierung des Gefüges zu treffen, wurden TEM-
Untersuchungen durchgeführt. Abbildung 4.80 zeigt die Hellfeld- und Dunkelfeld-




Abbildung 4.80: Hellfeld- (a), Dunkelfeld-TEM-Aufnahmen (b) und das korrespondierende 
Beugungsbild (c) von MgH2 im rascherstarrten und hydrierten Mg90Ni8Y1,6SE0,4-Band. 
 
Aus Abbildung 4.80 folgt, dass die Struktur des hydrierten Bandes auch nach 
mehreren Zyklen Kristallite im Größenbereich von 50 nm aufweist.  
 
Um Aussagen über die Homogenität der Wasserstoffverteilung im Nanometer-
Bereich zu treffen, wurden energiegefilterte TEM-Aufnahmen gemacht. In Abbildung 
4.81 sind das EELS-Spektrum (a), eine ungefilterte TEM-Aufnahme (b) und eine 
EFTEM-Aufnahme (c) mit dem Energiefenster von 8 eV bis 14 eV zu sehen. 




     
 
Abbildung 4.81: EELS-Spektrum (a) und die dazugehörige ungefilterte TEM-Aufnahme (b) sowie die 
EFTEM-Aufnahme (c) mit dem Energiefenster von 8 eV bis 14 eV. Zusätzlich ist die Änderung der 
Intensität des H-Plasmonen-Signales beim Erhitzen der Probe dargestellt (d). 
 
Interessanterweise weist das H-Plasmonen-Signal im EELS-Spektrum (Abbildung 
4.81 a) aufgrund der Mehrfachstreuung (multiple scattering) zwei Maxima bei 11 eV 
und 22 eV auf. Da die Intensität des H-Plasmonen-Signales ebenfalls von der Dicke 
der Probe abhängt, wurde zusätzlich ein Mapping der Probendicke (thickness 
mapping) durchgeführt (hier nicht gezeigt). Die Dickenunterschiede des untersuchten 
Bereiches lagen im Bereich von weniger als 5 %. Aus diesem Grund lässt sich aus 
Abbildung 4.81 (c) schließen, dass die Wasserstoffverteilung in der Probe homogen 
ist. Die Verwendung von EFTEM eröffnet eine Möglichkeit, die Änderung der 
Intensität des H-Plasmonen-Signales während der Dehydrierung von MgH2 in situ zu 
beobachten und damit neuartige Information über Mechanismen der Keimbildung 
und des Keimwachstums der Mg-Phase zu gewinnen. Die Abbildung 4.81 (d) zeigt 
eine Bildreihe, in der die Änderung der Intensität des H-Plasmonen-Signales in 
Abhängigkeit von der Temperatur dargestellt ist. Die Auswertung dieser Ergebnisse 
wird in zukünftigen Forschungsarbeiten weiter verfolgt (siehe Kapitel 6). 
 
Weiterhin wurden Strukturuntersuchungen des Mg90Ni8Y1,6SE0,4-Bandes nach 
längerem Zyklieren (22,5 H-D-Zyklen) durchgeführt. Es wurden keine wesentlichen 
Veränderungen in dem nanokristallinen Gefüge des hydrierten Bandes festgestellt 
(vgl. Abbildungen 4.82, 4.80 und 4.79). Allerdings weisen die zyklierten Bänder 
deutlich mehr Risse im Inneren der Probe auf (Abbildung 4.82 (b)). 
a)            b)                  C) 
d)  




Abbildung 4.82 Hellfeld-TEM-Aufnahme (a) und rasterelektronenmikroskopische Aufnahme (b) (BSE-
Modus) des Mg90Ni8Y1,6SE0,4-Bandes nach 22,5 H-D-Zyklen. 
 
Die Ursache dafür liegt offensichtlich in den Volumenänderungen während der 
zyklischen Sorptionsuntersuchungen. Um diese Aussage zu untermauern, wurde die 
spezifische Oberfläche im Ausgangszustand und nach 5, 10 und 23 Zyklen bestimmt 
(Tabelle 4.13). 
 
Tabelle 4.13: Spezifische Oberfläche von hydriertem Mg90Ni8Y1,6SE0,4-Band nach 5, 10 und 23 H-D-
Zyklen. 
 
Zyklus Ausgangszustand 5. 10. 23. 
Spezifische Oberfläche [m2/g] 0,04 0,28 1,98 2,52 
 
Aus den Werten geht hervor, dass sich die spezifische Oberfläche während des 
Zyklierens stark vergrößert. Die Änderungen sind besonders zwischen dem fünften 
und dem zehnten Zyklus sichtbar. 
4.4.4 Reaktionskinetik    
 
Wie im Abschnitt 4.4.2 gezeigt wurde, kann die Aktivierung des Bandes innerhalb der 
ersten zwei Zyklen erreicht werden. Nach der dritten Hydrierung beträgt der 
Wasserstoffgehalt 5,23 Gew.% H2. Es wurde allerdings festgestellt, dass der 
erreichbare Wasserstoffgehalt der Legierung während weiterer H-D-Zyklen bis zu 
einem Grenzwert von etwa 5,6 Gew.% zunimmt. Abbildung 4.83 stellt die TGA-
Ergebnisse zur Kinetik der Wasserstoffabsorption bei einer Temperatur von 300 °C 




Abbildung 4.83: Wasserstoffabsorption des Mg90Ni8Y1,6SE0,4-Bandes bei 300 °C und 20 bar H2 
während des 4., 5., 14., und 23. Hydrierungszykluses. 
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Die Änderung zwischen dem vierten und dem fünften Zyklus ist deutlich größer als 
zwischen dem 14. und dem 23. Zyklus. Die Ursachen für diese Änderungen werden 
im Kapitel 5 erläutert. 
In Abbildung 4.84 sind die TGA-Ergebnisse zur Kinetik der Wasserstoffabsorption im 
Temperaturbereich von 150 °C bis 300 °C für rascherstarrtes und aktiviertes 




Abbildung 4.84: Wasserstoffabsorption des Mg90Ni8Y1,6SE0,4-Bandes unter H2-Drücken von 20 bar 
im Temperaturbereich von 150 °C bis 300 °C. 
 
Aus Abbildung 4.84 ist zu entnehmen, dass die Hydrierung des Bandes analog zu 
den bisher untersuchten Legierungen nicht mit einer konstanten Hydrierungsrate 
verläuft. Am Anfang der Hydrierung wird Wasserstoff mit einer hohen 
Hydrierungsrate, die bei 300 °C etwa 1,7 Gew.%-H2/min beträgt, aufgenommen. 
Nach ca. zehn Minuten ist beinahe eine Sättigung in der Wasserstoffaufnahme zu 
erkennen. Die erreichten Wasserstoffgehalte innerhalb von 60 Minuten steigen mit 
den Hydrierungstemperaturen an. Der maximale Wasserstoffgehalt wurde bei 300 °C 
festgestellt; dieser beträgt nach 60 Minuten ca. 5,5 Gew.%.  
 
Aus den Hydrierungsraten bei verschiedenen Temperaturen und Drücken lassen sich 
Aussagen über die Reaktionsordnung und den geschwindigkeitsbestimmenden 
Schritt treffen. Dafür soll allerdings die Hydrierung unter konstanten Bedingungen 
(Druck und Temperatur) ablaufen. Wie aus den oben gezeigten 
Hydrierungsversuchen folgt, zeigt Mg90Ni8Y1,6SE0,4 eine sehr gute Reaktionskinetik. 
Dies kann dazu führen, dass das zu hydrierende Band schon während des 
Druckaufbaus Wasserstoff aufnimmt (vgl. dazu auch Abbildung 4.19). Aus diesem 
Grund ist es für solche Untersuchungen notwendig, die Reaktionsgeschwindigkeit zu 
verringern. Dies kann bei niedrigen Temperaturen und niedrigen H2-Partialdrücken 
realisiert werden. Die folgenden Abbildungen stellen TGA-Ergebnisse zur Kinetik der 
Wasserstoffabsorption bei H2-Drücken von 0,5, 2, 5 und 20 bar dar. Gleichzeitig 











Abbildung 4.85: Wasserstoffabsorption des Mg90Ni8Y1,6SE0,4-Bandes unter H2-Partialdrücken von 0,5, 2, 
5 und 20 bar im Temperaturbereich von 50 °C bis 180 °C. 
 
Folgende Rückschlüsse können aus diesen Ergebnissen gezogen werden: 
 
Absorptionsrate: Aus Abbildung 4.85 lässt sich erkennen, dass keine der Kurven 
einen ausgeprägten sigmoidalen Verlauf zeigt. Die Absorptionsrate verringert sich im 
Verlauf der Hydrierung. Daraus lässt sich schließen, dass die Diffusion von 
Wasserstoff durch eine Hydridschicht geschwindigkeitsbestimmend ist [Fri97]. 
Weiterhin ist zu bemerken, dass bei allen Drücken eine Temperaturerhöhung zu 
schnelleren Absorptionsraten am Anfang der Hydrierung führt.  
Betrachtet man den linearen Anfangsbereich des Hydrierungsverlaufes, so kann die 
Hydrierungsrate [Gew.%-H2/min] bei jeder Temperatur und bei jedem Druck 
bestimmt werden. Aus den errechneten Hydrierungsraten lässt sich ein 
Zusammenhang zwischen den Hydrierungsraten und der Hydrierungstemperatur 
bzw. dem H2-Druck aufzeigen (Abbildung 4.86 und 4.87). Dabei werden die 
Ergebnisse der Hydrierung bei 20 bar nicht berücksichtigt, da aufgrund des langen 
Druckaufbaus die Hydrierung nicht unter konstanten Bedingungen abläuft.  




Abbildung 4.86: Hydrierungsrate des Mg90Ni8Y1,6SE0,4-Bandes in Abhängigkeit vom H2-Druck. 
 
In Abbildung 4.86 ist zu erkennen, dass die Anfangshydrierungsrate mit der 
Erhöhung des H2-Druckes bei einer konstanten Temperatur nahezu linear ansteigt. 
Der lineare Zusammenhang lässt den Schluss zu, dass die Chemisorption des 
Wasserstoffs reaktionskontrollierend ist, wie für Mg2Ni [Son85] und das mit Ni 
versetzte Mg-Pulver in [Fri97] nachgewiesen wurde. Dabei wird in [Isl79, Son85, 
Fri97] gezeigt, dass die Reaktionsgeschwindigkeit v  in diesem Fall allgemein wie 











eqHf exp))((),,( 2ξξ   (4.12) 
 
fk   präexponentieller Faktor (Frequenzfaktor) 
)(ξf    Funktion, die den Hydrierungsgrad der Probe berücksichtigt  [Isl79] 
Bk   Boltzmann-Konstante (=1,381·10
-23 J/K) 
a
fE   Aktivierungsenergie 
Nach Gleichung 2.12 hängt die Reaktionsgeschwindigkeit linear vom 
Hydrierungsdruck ab. Dies stimmt mit den erzielten Ergebnissen der Mg-Ni-Y-SE-
Legierung überein (Abbildung 4.86). Die Abhängigkeit der Reaktionsgeschwindigkeit 
(und demzufolge der Hydrierungsrate) von der Temperatur ist dagegen exponentiell. 
In Abbildung 4.87 sind die berechneten Hydrierungsraten logarithmisch über der 




Abbildung 4.87: Hydrierungsrate des Mg90Ni8Y1,6SE0,4-Bandes in Abhängigkeit von der Temperatur. 
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Wie aus Abbildung 4.87 hervorgeht, kann eine logarithmische Beziehung zwischen 
den einzelnen Hydrierungsraten und der reziproken Temperatur innerhalb des 
untersuchten Temperaturbereiches (50 °C – 180 °C) festgestellt werden. Daraus 
folgt, dass die Gleichung 2.12 ebenfalls für die rascherstarrte Mg-Ni-Y-SE-Legierung 
verwendet werden kann. Allerdings muss berücksichtigt werden, dass 
Mg90Ni8Y1,6SE0,4 im Unterschied zu dem mit Ni versetzten Mg-Pulver (Mg0.992Ni0.08) in 
[Fri97] einen deutlich höheren Ni-Anteil enthält. Dies führt zur zusätzlichen Bildung 
von Mg2NiH4 (siehe oben). Die Bildung von Mg- bzw. Mg-Ni-Hydriden kann sowohl 
simultan als auch bei bestimmten Temperatur-Druck-Regimen nacheinander 
ablaufen. Besonders bei niedrigen Temperaturen (< 100 °C) ist zu erwarten, dass 
aufgrund der langsamen Reaktionskinetik von Mg und Wasserstoff ausschließlich 
Mg2NiH4 gebildet wird.  
Die aus Abbildung 4.87 für die Mg-Ni-Y-SE-Legierung berechneten 
Aktivierungsenergien betragen 6,37·10-20 J (bei 0,5 bar), 6,81·10-20 J (bei 2 bar) und 
7,05·10-20 J (bei 5 bar). Diese Werte liegen unterhalb derer für Mg (1,6·10-19 J) und 
für das mit Ni versetzte Mg-Pulver (1,1·10-19 J) [Isl79, Fri97]. Dies kann der 
katalytischen Wirkung der Legierungselemente zugeschrieben werden. 
 
Wasserstoffgehalt: Tabelle 4.14 fasst die nach 30 Minuten bzw. nach 3,5 Stunden 
erreichten H2-Gehalte der Probe zusammen. Die Erhöhung der Temperatur bei 
einem konstanten Druck führt zur Erhöhung des H2-Gehaltes. Besonders ist dies in 
den ersten 30 Minuten der Hydrierung zu erkennen.  
Der Einfluss des Absorptionsdruckes ist dagegen nicht ganz so eindeutig. Bei einer 
Temperatur von 50 °C führt die Erhöhung des H2-Druckes zum Anstieg des 
gemessenen H2-Gehaltes. Bei Temperaturen von 100 °C, 150 °C und 180 °C ist der 
Unterschied zwischen 2 bar und 20 bar allerdings nur gering.  
 
Tabelle 4.14: Erreichte H2-Gehalte nach 30 Minuten bzw. nach 3,5 Stunden. 
H2-Gehalt nach 30 Minuten [Gew.%]  H2-Gehalt nach 3,5 Stunden [Gew.%] 








50 100 150 180
0,5 0,08 0,37 1,8 2,8    0,5 0,53 2,2 3,6 4,2 
2 0,29 1,2 3,7 4,5  2 1,1 3 5 5 
5 0,50 1,9 3,7 4,5  5 1,1 3 4,7 4,7 
20 0,51 2 3 4,6  20 1,5 3,3 4,2 5 
 
Bei 150 °C und 20 bar H2 werden sowohl nach 30 Minuten als auch nach 3,5 
Stunden sogar niedrigere H2-Gehalte als im Falle von 2 bar und 5 bar erreicht. Dies 
kann dadurch erklärt werden, dass die H2-Absorptionsdrücke, die deutlich oberhalb 
des Plateaudrucks liegen, zur Bildung mehrerer MgH2-Körner führen. Durch das sich 
anschließende Kornwachstum wird das Innere der Probe für Wasserstoff nicht 
zugänglich, da die Wasserstoffdiffusion im β-MgH2 sehr langsam verläuft [Töp82]. 
Dieser Fall ist in Abbildung 4.88 (a) dargestellt.  




Abbildung 4.88: Schematische Darstellung des Einflusses von H2-Drücken auf die Keimbildung und 
das –wachstum der MgH2-Phase bei einem konventionell hergestellten Mg-Partikels [nach Fri97 und 
Tie10]. 
 
Bei H2-Absorptionsdrücken, die nur wenig oberhalb des Plateaudrucks liegen, 
werden nur wenige MgH2-Körner gebildet (Abbildung 4.88 (b)). Diese können mit der 
Zeit in das Innere der Probe wachsen, da die Wasserstoffdiffusion durch Mg (oder 
die Grenzfläche zwischen Mg und β-MgH2) gewährleistet ist [Fri97b, Var09, Tie10].  
Allerdings berücksichtigt das oben beschriebene Modell nicht die Struktur der 
Legierung. Wie in Kapitel 2 schon erwähnt wurde, kann das nanokristalline Gefüge 
die Wasserstoffdiffusion durch die Korngrenzen in das Innere der Probe erleichtern. 
Um weitere Aussagen über den Einfluss des H2-Partialdruckes auf die Keimbildung 
zu treffen, sind Untersuchungen notwendig, in denen Plateaudrücke für die Mg-Ni-Y-
SE-Legierung mittels PCT (Abschnitt 2.1.2) bestimmt werden (siehe Kapitel 6). 
Die Kinetik der Wasserstoffdesorption wurde bei verschiedenen Temperaturen und 
H2-Partialdrücken sowie im Vakuum untersucht. Abbildungen 4.89 und 4.90 








Abbildung 4.89: Wasserstoffdesorption des 
Mg90Ni8Y1,6SE0,4-Bandes bei verschiedenen 
Temperaturen und H2-Partialdrücken. 
Abbildung 4.90: Wasserstoffdesorption des 
Mg90Ni8Y1,6SE0,4-Bandes im Vakuum (10-2mbar) 
bei verschiedenen Temperaturen. 
 
Die Desorptionsraten des Mg90Ni8Y1,6SE0,4-Bandes, die aus dem linearen Teil der 
Kurve entnommen wurden, sind in Tabelle 4.15 aufgelistet. Die höchste 
Desorptionsrate unter den gewählten Bedingungen wurde bei einer Temperatur von 
350 °C und einem H2-Partialdruck von 1 bar gemessen. 
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Tabelle 4.15: Desorptionsraten des rascherstarrten und hydrierten Mg90Ni8Y1,6SE0,4-Bandes. 
Desorptionsrate [Gew.%-H2 pro Minute] 
Desorptionsdruck 
350 °C 300 °C 280 °C 250 °C 200 °C 180 °C 
2 bar H2 - 0,28 - - - - 
1 bar H2 2,38 1,18 0,41 ca. 0 - - 
Vakuum (10-2 mbar) - - - 1,10 0,1 ~0,002 
 
Analog zu den Mg-Ni-Y-Systemen kann wegen der thermodynamischen 
Eigenschaften von MgH2 die Wasserstoffdesorption bei Temperaturen unter 250 °C 
nur bei H2-Partialdrücken, die kleiner als 1 bar H2 sind, beobachtet werden. 
 
Am Anfang des Abschnittes wurde gezeigt, dass sich der erreichbare 
Wasserstoffgehalt der Legierung während der H-D-Zyklen verändert (vgl. Abbildung 
4.83). Deshalb wurde ebenfalls die Änderung des Dehydrierungsverhaltens beim 
Zyklieren untersucht. Abbildung 4.91 zeigt die TGA-Ergebnisse zur Kinetik der 
Wasserstoffdesorption bei einer Temperatur von 300 °C und 1 bar H2-Druck beim 4., 
14. und 20. Dehydrierungszyklus. Daraus wird ersichtlich, dass sich die Menge des 
freigesetzten Wasserstoffes mit steigender Zyklenzahl vergrößert. Innerhalb des 
vierten Zyklus desorbiert Mg90Ni8Y1,6SE0,4 5,25 Gew.% Wasserstoff in zehn Minuten. 
Nach dem 20. Zyklus ist eine Wasserstoffabgabe von 5,6 Gew.% zu beobachten. 
Damit ist eine Änderung von 8 % festzustellen. Der Wert von 5,6 Gew.% liegt höher 
als die in Abbildung 4.83 dargestellten Wasserstoffgehalte. Dies liegt darin 
begründet, dass in Abbildung 4.83 nur die erste von insgesamt vier Stunden 




Abbildung 4.91: Wasserstoffdesorption des Mg90Ni8Y1,6SE0,4-Bandes bei 300 °C und 1 bar H2 während 





Das Desorptionsverhalten des Mg90Ni8Y1,6SE0,4-Bandes wurde mittels DSC 
untersucht. Abbildung 4.92 stellt die DSC-Kurven des hydrierten Mg90Ni8Y1,6SE0,4-
Bandes und des MgH2-Pulvers (Degussa–Goldschmidt GmbH, 95% MgH2) während 
der Desorption unter 1 bar Argon dar.  
 




Abbildung 4.92: DSC-Kurven von MgH2-Pulver und hydriertem Mg90Ni8Y1,6SE0,4-Band während der 
Desorption (Heizrate: 5 K/min). Die jeweiligen Onset-Temperaturen sind mit Pfeilen gekennzeichnet. 
 
Aus den DSC-Messergebnissen sind mehrere endotherme Reaktionen während der 
Desorption des Bandes erkennbar. Es ist zu erwarten, dass thermisch weniger 
stabile Phasen zuerst zersetzt werden. Wie im Abschnitt 4.4.3 gezeigt wurde, besteht 
das hydrierte Band aus den folgenden Hydriden: MgH2, LT1(HT)-Mg2NiH4, Mg2NiH0,3 
und zwei Yttriumhydriden (YH2 und YH3). Laut den Van't-Hoff-Geraden für MgH2 und 
Mg2NiH4 (Abbildung 2.3) und den Gleichgewichtsdrücken der Y-Hydride (Abbildung 
4.34) ist zu erwarten, dass zuerst die Zersetzung von Mg2NiH4 stattfindet. Der zweite 
Peak entspricht dann der Desorption von MgH2. Aus Abbildung 4.92 ist ebenfalls 
ersichtlich, dass die Desorptionstemperatur des MgH2 im WE54-Ni-System deutlich 
niedriger als die Zersetzungstemperatur des reinen MgH2 Pulvers ist. Der Vergleich 
zu Mg-Ni-, Mg-Ni-Y- und Mg-Cu-Ni-Y-Systemen wird im Kapitel 5 dargelegt.  
4.4.6 Zusammenfassung  
 
Die oben dargestellten Ergebnisse zeigen, dass rascherstarrtes Mg90Ni8Y1,6SE0,4 
sowohl schnelle Hydrierungs- (1,7 Gew.%-H2/min bei 300 °C und 20 bar H2) und 
Dehydrierungsraten (1,18 Gew.%-H2/min bei 300 °C und 1 bar H2) als auch einen 
hohen Wasserstoffgehalt von bis zu 5,6 Gew.% aufweist.  
Das Gefüge des hydrierten Bandes besteht aus 1-2 µm großen Mg2NiH4/Mg2NiH0,3-
Phasenbereichen und fein verteilten Y-Hydridphasen in der MgH2-Matrix. 
Betonenswert ist hier die sehr homogene und feine Verteilung der Y-Hydride. Die 
Nanostruktur des Mg90Ni8Y1,6SE0,4-Bandes bleibt auch nach 23 H-D-Zyklen erhalten. 
Allerdings wurde festgestellt, dass aufgrund der Volumenänderungen des Metalls 
während des Zyklierens mehrere Risse in der Probe entstehen. Demzufolge 
vergrößert sich die spezifische Oberfläche des Bandes (Tabelle 4.13). Auch eine 
Steigerung des Hydrierungsgrades mit zunehmender Anzahl von H-D-Zyklen wurde 
bei Mg90Ni8Y1,6SE0,4 gemessen (siehe auch Kapitel 5). Zusammen mit der 
Möglichkeit einer kostengünstigen Herstellung der Vorlegierung zeigt das System 
WE54-Ni ein großes Potential als Mg-basiertes rascherstarrtes 
Hydridspeichermaterial.   
 
Der Vergleich der hier erzielten Ergebnisse mit den Ergebnissen aus der Literatur ist 
aufgrund fehlender Untersuchungen an Mg-Ni-Y-SE-Systemen in der Literatur nicht 
möglich. Am ehesten lassen sich die dargestellten Ergebnisse mit Werten für 
rascherstarrtes Mg-Ni-Mm (Mm steht für Ce, La-reiches Mischmetall) vergleichen 
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[Wu09, Wu11]. Dabei wurde für Mg90Ni10Mm2 ein Wasserstoffgehalt von 5,1 Gew.%-
H2 (gemessen bei 300 °C und 28 bar H2) bestimmt [Wu09]. Diese liegt unterhalb 
derjenigen von Mg90Ni8Y1,6SE0,4.  
 
Im folgenden Kapitel 5 werden die einzelnen Ergebnisse aller untersuchten Systeme 
miteinander verglichen und diskutiert.  
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5 Vergleich der untersuchten Stoffsysteme und 
Diskussion der Ergebnisse 
 
In dieser Arbeit wurden verschiedene Legierungszusammensetzungen mit einem 
Magnesiumanteil von 80 At.% bis 98 At.% untersucht: Mg98Ni2, Mg95Ni5, Mg90Ni10, 
Mg90Cu2,5Ni2,5Y5, Mg90Ni8Y1,6SE0,4, Mg90Ni5Y5 Mg85Cu5Ni5Y5, Mg80Cu5Ni5Y10 und 
Mg80Ni10Y10. Hier sollen die einzelnen Ergebnisse zusammengefasst und 
miteinander verglichen werden. Damit wird das Ziel verfolgt, die gewonnenen 
Erkenntnisse über den Einfluss der Legierungselemente auf die Struktur und ihre 
Erhaltung, auf die thermische Stabilität sowie auf die 
Wasserstoffsorptionseigenschaften der rascherstarrten Mg-basierten Systeme im 




Es sollte zunächst geklärt werden, ob die rascherstarrten Mg-basierten Legierungen 
eine nanokristalline bzw. amorphe Struktur aufweisen. Es wurde gezeigt, dass dies 
durch Zulegieren von Ni sowie Y, Cu und/oder SE erst bei Mg-Gehalten von 
≤90 At.% zu erzielen ist (siehe Abschnitt 4.1.1). Dieser Befund fügt sich in den aus 
der Literatur bekannten Stand ein [Tan99]. Solche Legierungen zeigen im 
Röntgendiffraktogramm eine breite amorphe Bande. Dabei wurden zusätzliche hcp-
Mg-Peaks bei Legierungen mit einem Mg-Gehalt von 85 At.% bis 90 At.% beobachtet 
(Abbildung 5.1). Der ausgeprägte (0002)-Peak deutet auf eine Vorzugsorientierung 
der Mg-Kristallite hin. Dies ist auf Prozesse während der Erstarrung und der 
Bandbildung zurückzuführen. Offensichtlich ordnet sich das hexagonale Mg-Gitter 
mit der c-Achse parallel zum Temperaturgradienten und dementsprechend senkrecht 
zur Bandoberfläche an. Dieses Verhalten wurde auch für andere rascherstarrte Mg-
basierte Legierungen beobachtet [Spa99b, Mur00]. Bei den Legierungen mit einem 
Mg-Gehalt von 80 At.% ist nur eine amorphe Bande zu erkennen. Weiterhin ist zu 
bemerken, dass keine Mg2Ni-, Mg2Cu- und Y-Phase im Röntgendiffraktogramm zu 




Abbildung 5.1: Röntgendiffraktogramme der rascherstarrten Mg-basierten Legierungen (λ =1,05 Å). 
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Die TEM-Ergebnisse konnten die mittels XRD erzielten Resultate untermauern. 
Dabei wurde festgestellt, dass Legierungen, die sowohl die hcp-Mg-Peaks als auch 
den amorphen Peak aufweisen, aus ca. 150 nm großen Mg-Kristalliten und einer 
Mg2Ni- bzw. Mg-Ni-Cu-Matrix, die sich nach den Elektronenbeugungsbildern in 
einem amorphen Zustand befindet, bestehen. Die Legierungen, die im XRD-
Diffraktogramm nur einen stark verbreiterten Peak zeigen (Mg80Cu5Ni5Y10 und 
Mg80Ni10Y10), weisen 2-5 nm große Mg-Kristallite in einer amorphen Mg-Ni- bzw. Mg-
Ni-Cu-Matrix auf.  
 
Das thermische Verhalten der untersuchten Legierungen hängt stark von der 
Zusammensetzung der Legierungen ab. Abbildung 5.2 zeigt die aus den DSC-




Abbildung 5.2: Glasübergangstemperaturen der untersuchten rascherstarrten Legierungen.  
 
Die Mg80Ni10Y10-Legierung zeigt die höchste Glasübergangstemperatur. Vergleicht 
man die Glasübergangstemperaturen für Mg90Ni5Y5 und Mg90Ni10, so liegen die 
Werte der Y-haltigen Legierungen höher als im Fall des Mg-Ni-Systems. 
Offensichtlich wirkt der Zusatz von Y im Vergleich zu Ni stärker auf die thermische 
Stabilität der rascherstarrten Legierungen.  
Aus Abbildung 5.2 folgt ebenso, dass die kupferhaltigen Legierungen die niedrigsten 
Werte der Glasübergangstemperatur zeigen. Also verringert die Substitution von Ni 
durch Cu die Stabilität der amorphen Phase (vgl. Mg80Ni10Y10 mit Mg80Cu5Ni5Y10, 
bzw. Mg90Ni5Y5 mit Mg90Cu2,5Ni2,5Y5). Diese Ergebnisse stimmen auch mit den XRD-
Ergebnissen (Abbildung 5.1) überein, aus denen ersichtlich wird, dass 
Mg90Cu2,5Ni2,5Y5 einen deutlich kleineren amorphen Anteil als Mg90Ni5Y5 aufweist. 
 
Durch die in-situ-Synchrotron-XRD-Untersuchungen konnten die Umwandlungen des 
Ausgangszustandes während der Kristallisation aufgeklärt werden. Es wurde gezeigt, 
dass sich bei Proben mit einem Y-Gehalt ≥ 5 At.% eine Mg-Ni-Y-Phase ausbildet. Die 
Zusammensetzung dieser Phase konnte bisher nicht genau bestimmt werden. Die 
gemessenen Gitterkonstanten dieser Phase von 9,993 Å stimmen allerdings gut mit 
denen für die Mg13Ni12Y4-Phase [Bor98] überein. Tabelle 5.1 zeigt die sich während 
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* Mg2Ni Mg2Ni0,25Cu0,75 Mg-Ni-Y Y2O3 MgYNi4
Mg90Ni10 x x x     
Mg90Ni8Y1,6SE0,4 x x x   x  
Mg90Ni5Y5 x x x  x x  
Mg85Cu5Ni5Y5 x   x x x  
Mg80Ni10Y10 x x x  x x x 
* Mg6Ni ist metastabil und zersetzt sich bei höheren Temperaturen [Kem02, Spa09]. 
 
Bei Mg90Ni8Y1,6SE0,4 wurde die Bildung der ternären Mg-Ni-Y-Phase nicht 
beobachtet. Wie im Falle von Mg90Ni10 bilden sich ausschließlich hcp-Mg-, Mg6Ni- 
und Mg2Ni-Phasen.  
Die Kristallisation der rascherstarrten Legierungen, die Cu als Legierungselement 
enthalten, verläuft mit der Bildung einer Mg2(Ni,Cu)-Phase. Bei Mg85Cu5Ni5Y5 wurden 
Gitterparameter, die der Stöchiometrie der Mg2Ni0,25Cu0,75-Phase entsprechen, 
festgestellt [Sel88]. Dies ergibt sich aus der Tatsache, dass Cu das Ni in der Mg2Ni-
Phase substituieren kann [Dar83]. Die Bildung einer kupferreichen Mg2(Ni,Cu) Phase 
(und nicht der Mg2Ni0,5Cu0,5-Phase) liegt darin begründet, dass ein beträchtlicher 
Anteil von Ni in der ternären Mg-Ni-Y-Phase gelöst ist. 
Bei Y-haltigen Legierungen wurde zusätzlich die Bildung von Y2O3 detektiert. Dies 
wurde an der Oberfläche des Bandes auch durch rasterelektronenmikroskopische 
Untersuchungen bestätigt und kann durch die Reaktion von Y mit dem 
Restsauerstoff in Argon (Reinheit: Argon 4.8) erklärt werden. 
 
Damit wird ersichtlich, dass durch das Variieren der Katalysatorgehalte das 
Ausgangsgefüge der Legierungen gezielt beeinflusst werden kann. Allerdings muss 
erwähnt werden, dass die hohen Gehalte der Legierungselemente gleichzeitig die 
maximale Speicherkapazität verringern (siehe Abschnitt 2.2.5). Aus diesem Grund 
soll das Ausgangsgefüge stets im Zusammenhang mit der Kinetik der 
Wasserstoffadsorption und der Änderung des Gefüges während der 




Alle Bänder wurden vor den H-D-Versuchen nach zuerst dem gleichen Schema 
aktiviert (siehe Abschnitt 3.4.3). Abbildung 5.3 zeigt die TGA-Kurven während der 
ersten zwei H-D-Zyklen bei 385 °C und einer weiteren Hydrierung bei 350 °C. Aus 
Abbildung 5.3 geht hervor, dass das Aktivierungsverhalten der untersuchten 
Legierungen sehr verschieden ist. Bei der Mg90Ni10-Legierung und bei der 
Mg90Cu2,5Ni2,5Y5-Legierung erreicht der aufgenommene Wasserstoffgehalt die 
Sättigung schon fast im ersten Zyklus. Bei den restlichen Proben steigt die Menge 
des gespeicherten Wasserstoffs nach jedem Zyklus und ein H2-Gehalt nahe der 
Sättigung wird erst nach mehreren Zyklen erreicht.  
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Abbildung 5.3: Aktivierungszyklen der untersuchten rascherstarrten Legierungen. Die ersten zwei H-
D-Zyklen werden bei 385 °C und die dritte Hydrierung bei 350 °C durchgeführt. 
 
Im Abschnitt 3.4.3 wurde definiert, dass eine Probe als aktiviert bezeichnet werden 
kann, wenn der erreichte Hydrierungsgrad mehr als 60 % der theoretischen 
Speicherkapazität beträgt. Die Tabelle 5.2 gibt die notwendige Zeit an, die die 
untersuchten Legierungen benötigen, um den aktivierten Zustand zu erreichen. 
 
Tabelle 5.2: Theoretische maximale H2-Speicherkapazität der ausgewählten Legierungen, die 









Mg90Ni10 6,4 3,8 5 
Mg90Cu2,5Ni2,5Y5 6,5 3,9 5,5 
Mg90Ni8Y1,6SE0,4 6,5 3,9 13,2 
Mg80Ni10Y10 5,6 3,3 13,9 
Mg90Ni5Y5 6,6 3,9 22,2 
Mg85Cu5Ni5Y5 5,7 3,4 22,4 
Mg80Cu5Ni5Y10 5,37 3,2 22,5 
 
Die Unterschiede im Aktivierungsverhalten können den verschiedenen thermischen 
Stabilitäten der Proben zugeschrieben werden. So zeigen Mg90Ni10 und 
Mg90Cu2,5Ni2,5Y5 relativ niedrige Glasübergangstemperaturen (unter 130 °C). Auch 
die Kristallisation wird im Vergleich zu anderen Legierungen schon bei niedrigeren 
Temperaturen abgeschlossen (vgl. DSC-Ergebnisse in Abschnitten 4.1 – 4.4). Dies 
führt dazu, dass diese Proben schnell kristallisieren und Wasserstoff aufnehmen. 
Die langsame Steigerung des Wasserstoffgehaltes nach jedem Zyklus kann dagegen 
auf mehrere Ursachen zurückgeführt werden: 
- Die TEM-Untersuchungen zeigten, dass Legierungen im as-spun Zustand ein 
sehr feinkristallines Gefüge (Mg2Ni-Phasen im Bereich bis zu 3-5 nm) bzw. 
eine amorphe Matrix aufweisen (siehe Strukturuntersuchungen an 
rascherstarrten Bändern in Abschnitten 4.1 – 4.4). Dies führt dazu, dass der 
Anteil an Korngrenzen sehr hoch ist. Zur Illustration gibt Tabelle 5.3 die 
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relative Anzahl der Atome an der Oberfläche eines kugelförmigen 
metallischen Mg-Clusters mit dem Durchmesser d an. Die Berechnungen 
wurden aus geometrischen Überlegungen und ohne Packungseffekte 
abgeleitet (siehe [Ber06]). Daraus folgt, dass sich bei einem fünf nm großem 
kugelförmigen Cluster ca. 30 % aller Atome an der Oberfläche (an den 
Korngrenzen) befinden. 
 
Tabelle 5.3: Die relative Anzahl der Atome an der Oberfläche eines kugelförmigen Mg-
Clusters mit dem Durchmesser d. Der Cluster enthält insgesamt NA Atome. NOA Atome 





NOA/ NA  
[%] 
5 1953 625 32 
10 15625 2500 16 
50 1953125 62500 3,2 
100 15625000 250000 1,6 
 
Es ist bekannt, dass Korngrenzen nur geringe Wasserstoffmengen aufnehmen 
können [Kir88, Pun06]. Beispielsweise kann bei nanokristallinem Palladium 
(Korngröße 8-12 nm) eine Reduzierung der reversiblen H2-Speicherkapazität 
um ca. 23 % im Vergleich zu einem grobkristallinen Zustand festgestellt 
werden [Kir88, Pun05].  
Durch die zusätzlichen Y-Ausscheidungen (Y-Hydride) wird das Gefüge der Y-
haltigen Legierungen gleichzeitig stabilisiert. Dies führt dazu, dass das 
Kornwachstum erschwert wird und der Anteil der Korngrenzen nur langsam 
während der Aktivierung reduziert wird, was die langsame Zunahme der 
Wasserstoffkapazität erklären kann. 
- Ein anderer Grund für die langsame Zunahme der H2-Speicherkapazität 
während der Aktivierung der Y-haltigen Legierungen kann in der Bildung der 
ternären Mg-Ni-Y-Phase, die bei Proben mit einem Y-Gehalt ≥ 5 At.% mittels 
in situ-SR-XRD nachgewiesen wurde, liegen [Bor98]. Da diese Phase nicht 
direkt mit Wasserstoff reagiert, findet ein Zerfall der ternären Phase unter 
gleichzeitiger Bildung der Mg-, Mg-Ni- und Y-Hydride statt. Dieser Prozess 
kann über längere Zeit verlaufen, da die Diffusion von Metallatomen deutlich 
langsamer abläuft, als die  Diffusion von Wasserstoffatomen (siehe Abschnitt 
2.1.4). 
- Eine weitere Erklärung für diesen Befund ist eine langsame Vergrößerung der 
freien Oberfläche der Legierungen. Wie in Abschnitten 4.4.3 und 4.4.4 
beschrieben wurde, entstehen während des Zyklierens, aufgrund der 
Volumenänderungen des Metalls, Risse in der Probe. Dadurch werden im 
Vergleich zu einem Band ohne Risse kürzere Diffusionswege im Material 
geschaffen und die Wasserstoffzufuhr (Wasserstoffströmung) in das Innere 
der Probe erleichtert (siehe dazu Abschnitt 5.5). 
  
Die genaue Ursache für das unterschiedliche Aktivierungsverhalten der Legierungen 
lässt sich im Rahmen der Arbeit nicht vollständig klären. Um dieses im Detail zu 
verstehen, sind weitere umfangreiche Untersuchungen erforderlich, die im Rahmen 
des bereits bewilligten Anschlussprojektes (DFG- Projekt: KI 516/17-1) bearbeitet 
werden. 
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Des Weiteren ist für alle Legierungen, die Y als Legierungselement enthalten, 
charakteristisch, dass der aufgenommene Wasserstoff während der Dehydrierung 
nicht vollständig freigesetzt wird. Die Ursache dafür liegt in der Bildung stabiler Y-
Hydride (YH2 und YH3) (siehe Abschnitte 4.2-4.4). 
Außerdem soll hier darauf hingewiesen werden, dass bei allen Proben die Hydrierung 
im ersten Aktivierungszyklus mit einer Verzögerung stattfindet. Dies ist mit der 
Kristallisation des teilamorphen Gefüges der Probe zu begründen (siehe Abschnitt 
4.1.2). 
Die erreichten Wasserstoffkonzentrationen nach den drei ersten Zyklen hängen stark 
von der Legierungszusammensetzung ab. Die höchsten Werte zeigen dabei die 
Mg90Ni10- und Mg90Ni8Y1,6SE0,4-Legierungen. Die Cu-haltige Legierung weist 
dagegen die niedrigsten Werte auf. Es sei aber erwähnt, dass die erreichten 
Konzentrationen aller untersuchten Legierungen unterhalb der theoretischen Werte 
liegen. Diese Tatsache kann nicht mit einer möglichen Oxidation der Proben 
während der Aktivierung erklärt werden, da der gemessene Sauerstoffgehalt von 
aktivierten und hydrierten Bändern bei allen Proben im Bereich von 0,5 Gew.% liegt. 
Dies führt zur Verringerung der maximalen Speicherkapazität um lediglich ca. 1 % 
(bei reinem Mg von 7,6 Gew.%-H2 auf 7,5 Gew.%-H2). Aus diesem Grund sollte die 
Ursache für die geringen Hydrierungsgrade in dem Gefüge der Legierungen und der 
daraus resultierenden unzureichenden Kinetik der Wasserstoffabsorption liegen 
(siehe folgende Abschnitte).  
5.3 Strukturuntersuchungen der hydrierten Bänder 
 
Die Mikrostruktur und die Phasenanalyse der Bänder nach mehreren H-D-Zyklen 
wurden mittels XRD, REM, TEM und EELS untersucht. Bei keiner der Proben wurde 
ein amorpher Anteil im hydrierten Zustand festgestellt. Dies bestätigt die Annahme, 
dass die komplette Kristallisation der Proben schon während der ersten 
Aktivierungszyklen abläuft. 
Die folgende Tabelle beinhaltet die Massenanteile der Phasen, die anhand des 
Röntgendiffraktogramms im hydrierten Zustand detektiert wurden. 
 
Tabelle 5.4: Mittels XRD detektierte Phasen und Phasenanteile im hydrierten Zustand. 
detektierte Phasen im hydrierten Zustand [Gew.%] 





HT-Mg2NiH4 Mg2NiH0,3 Mg MgCu2 YH2 YH3 
Mg90Ni10 42,61 31,02 4,12 15,7 6,55 - - - 
Mg90Cu2,5Ni2,5Y5 x - x x x x x x 
Mg90Ni8Y1,6SE0,4 55,22 26,43 5,82 6,49 1,64  2,23 2,15 
Mg90Ni5Y5 52,62 16,35 2,25 4,52 2,1 - 16,06 6,1 
Mg85Cu5Ni5Y5 x - x x - x x x 
Mg80Cu5Ni5Y10 x - x x - x x x 
Mg80Ni10Y10 35,47 34,5 5,80 - - - 12,41 11,82 
 
Wie man aus Tabelle 5.4 entnehmen kann, weisen alle Proben MgH2- und Mg2NiH4-
Phasen auf. Auffällig ist die Tatsache, dass Cu-haltige Legierungen eine MgCu2-
Phase erhalten. Weiterhin sind Y-Hydride bei allen Y-haltigen Proben zu finden.  
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Das Vorhandensein von hcp-Mg weist auf eine unvollständige Hydrierung der Proben 
hin. Wie mit Hilfe der lichtmikroskopischen Untersuchungen gezeigt wurde, enthalten 
diese Proben metallische (nicht hydrierte) Bereiche im Inneren der Probe (Abbildung 
5.4). Auch Mg90Ni8Y1,6SE0,4 zeigt vereinzelte unhydrierte Bereiche. Im Gegensatz 
dazu ist bei Mg80Ni10Y10 ein vollständig hydriertes Gefüge zu erkennen. Diese 
Ergebnisse korrelieren gut mit den erreichten Hydrierungsgraden (Abschnitt 5.4).  
Die Tatsache, dass sich die nicht hydrierten Bereiche ausschließlich im Inneren der 
Probe befinden, deutet darauf hin, dass die Diffusion von Wasserstoff bei diesen 
Proben erschwert ist. Dies wird auch durch die Untersuchungen zur Reaktionskinetik 




Abbildung 5.4: Lichtmikroskopische Aufnahmen der rascherstarrten und hydrierten Bänder: a) 
Mg90Ni10, b) Mg80Ni10Y10 c) Mg85Cu5Ni5Y5 und d) Mg90Ni8Y1,6SE0,4. Die hellen Bereiche in der Mitte der 
Proben (a), (c) und (d) sind die metallischen (nicht hydrierten) Bereiche. 
 
Weiterhin enthalten die hydrierten Bänder die HT-Mg2NiH4-Phase. Diese Phase, die 
bei Temperaturen unterhalb 230 °C instabil ist, kann allerdings in den rascherstarrten 
und hydrierten Bändern auch bei niedrigen Temperaturen nachgewiesen werden und 
wird in der Literatur als pseudo-HT-Struktur bezeichnet [Blo02, Yam03] (siehe 
Abschnitt 2.2.5). 
Mittels REM-Untersuchungen wurde gezeigt, dass die Mg-Ni-Legierung aus 
Mg2NiH4/Mg2NiH0,3-Phasen mit einer Größe von 1-2 µm, die in einer MgH2-Matrix 
eingebettet sind, besteht. Die Mg-Ni-Y-, Mg-Cu-Ni-Y- und Mg-Ni-Y-SE-Legierungen 
zeigen zusätzlich fein verteilte 50-100 nm große Y-Hydride in der MgH2-Matrix. Im 
Falle der Mg-Cu-Ni-Y-Legierungen wurden Mg2NiH4/Mg2NiH0,3/MgCu2-Domänen mit 
einer Größe von 1-2 µm anstelle der Mg2NiH4/Mg2NiH0,3-Phasen beobachtet.  
Anhand der TEM-Untersuchungen konnte gezeigt werden, dass die hydrierten 
Legierungen eine Nanostruktur aufweisen (Abbildung 5.5). Die Mg-Kristallitgröße 
liegt dabei im Bereich von 100 nm (siehe auch Abschnitt 4.1.3.1).  
Die Wasserstoffverteilung im nanoskaligen Bereich wurde in den untersuchten 
Proben anhand energiegefilterter TEM-Aufnahmen bestimmt. Diese zeigten eine 
sehr homogene Verteilung des Wasserstoffs in der MgH2-Phase.   
Auch wenn den TEM-Untersuchungen zufolge eine Nanostruktur im hydrierten 
Zustand erreicht wird, bildet die Mg2NiH4/Mg2NiH0,3-Phase 1-2 µm große Körner (im 
Falle der Cu-haltigen Legierungen Mg2NiH4/Mg2NiH0,3/MgCu2-Domänen). Dadurch ist 
eine nanoskalige Verteilung der Mg2Ni-Phase in der Mg-Matrix nicht gewährleistet. 




Abbildung 5.5: TEM-Hellfeldaufnahmen der rascherstarrten und hydrierten Bänder: a) Mg90Ni10, 
b) Mg80Ni10Y10 c) Mg85Cu5Ni5Y5 und d) Mg90Ni8Y1,6SE0,4. 
 
An dieser Stelle sei allerdings erwähnt, dass im Vergleich zu konventionell 
hergestellten Legierungen eine deutlich homogenere und feinere Verteilung der 




Abbildung 5.6: Gefüge einer konventionell hergestellten (gegossenen) Mg90Ni10-Legierung. Es sind 
große Mg/Mg2Ni Körner (ca. 100 µm) zu erkennen. Zusätzlich sind Bereiche, die nur reines Mg 
enthalten, zu dokumentieren.  
5.4 Reaktionskinetik 
 
Wasserstoffabsorption: Abbildung 5.7 stellt die TGA-Messergebnisse ausgewählter 
Legierungen nach erfolgter Aktivierung während der Hydrierung bei einer Temperatur 
von 300 °C und 20 bar H2 dar. Zum Vergleich ist zusätzlich die Kinetik einer 
konventionellen Mg-Ni-Legierung (in Form von Spänen ca. 300 µm groß) dargestellt.  
Aus Abbildung 5.7 ergibt sich, dass die Anfangsreaktionskinetik der aktivierten 
Bänder (in den ersten 2,5 Minuten) in etwa vergleichbar ist (1,25 Gew.%-H2/min). Nur 
Mg90Ni8Y1,6SE0,4 zeigt im Vergleich zu anderen Legierungen eine schnellere 
Absorptionsrate von 1,7 Gew.%-H2/min. Diese Werte liegen deutlich oberhalb 
derjenigen für reines Mg (0,15 Gew.%-H2/min) [Var09]. 
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Abbildung 5.7: Wasserstoffabsorption der ausgewählten aktivierten Bänder (300 °C und 20 bar H2). 
 
Wie bereits im Abschnitt 2.1.3 beschrieben wurde, findet die Absorption des 
Wasserstoffes üblicherweise durch eine Sequenz aufeinander folgender Teilschritte 
statt. Allein durch kinetische Untersuchungen ist es nicht möglich, 
Reaktionsmechanismen zu beweisen. Allerdings lassen sich mit Hilfe der im 
Abschnitt 4.4.4 präsentierten Ergebnisse, die die Reaktionskinetik von 
Mg90Ni8Y1,6SE0,4 unter konstantem H2-Druck und Temperatur detailliert beschreiben, 
Rückschlüsse auf den möglichen geschwindigkeitsbestimmenden Schritt ziehen. Die 
in Abbildung 4.86 beobachtete lineare Druckabhängigkeit der Kinetik spricht dafür, 
dass die Chemisorption während des linearen Anfangsbereiches des 
Hydrierungsverlaufs geschwindigkeitsbestimmend ist [Fri97]. Ein weiterer Hinweis 
auf die Limitierung der Reaktionsgeschwindigkeit durch die Chemisorption im 
Anfangsbereich der Reaktion ist der nahezu lineare Verlauf der 
Wasserstoffaufnahme bei niedrigen Drücken (0,5 bzw. 2 bar, siehe Abbildung 4.85).  
Nach dem linearen Hydrierungsverlauf ist die Hydrierungskinetik bei allen Proben 
deutlich langsamer. Wahrscheinlich wird diese Reaktionsphase (analog zu 
Untersuchungen an reinem Mg in [Var09]) vom Massetransport durch die 
geschlossene Hydridschicht beeinflusst (vgl. auch die schematische Darstellung in 
Abbildung 4.88), so dass der Hydrierungsverlauf der rascherstarrten Bänder in zwei 




Abbildung 5.8: Schematische Darstellung der geschwindigkeitsbestimmenden Schritte bei der 
Hydrierung von rascherstarrtem und aktiviertem Mg-Ni-Y-SE-Band. 
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Diese Überlegungen führen zu dem Ergebnis, dass die Chemisorption im Falle der 
Mg90Ni8Y1,6SE0,4-Legierung im Vergleich zu anderen untersuchten Legierungen 
(Abbildung 5.7) schneller verläuft. Da das Gefüge der hydrierten Mg90Ni8Y1,6SE0,4-
Legierung dem von Mg-Ni und Mg-Ni-Y ähnelt, sollten hier Elemente der SE für 
diesen Effekt verantwortlich sein.   
Weiterhin weist auch die konventionelle Mg-Ni-Legierung eine schnellere 
Anfangskinetik von 1,25 Gew.%-H2/min im Vergleich zu reinem Mg (0,15 Gew.%-
H2/min) auf (Abbildung 5.6). Dies ist mit der katalytischen Wirkung von Ni zu 
erklären.  
Wie aus Abbildung 5.7 weiterhin ersichtlich ist, unterscheiden sich die erreichten H2- 
Gehalte nach 30 Minuten deutlich voneinander. Um die rascherstarrten Proben 
hinsichtlich der H2-Speicherkapazität besser miteinander vergleichen zu können, 
wurden die Hydrierungsgrade, die bei einer Temperatur von 300 °C und einem Druck 
von 20 bar H2 nach 60 Minuten der Hydrierung erzielt wurden, für alle Proben 
berechnet und zusammen mit den in der genannten Zeit absorbierten 




Abbildung 5.9: Erreichte Hydrierungsgrade (rot) und Wasserstoffgehalte (blau) der ausgewählten 
Bänder nach 60 Minuten Hydrierung bei 300 °C und 20 bar Wasserstoff. 
 
Aus Abbildung 5.9 wird deutlich, dass Mg80Ni10Y10 mit ca. 93 % (300 °C, 20 bar H2, 
60 Minuten) den höchsten Hydrierungsgrad aufweist. Den höchsten 
Wasserstoffgehalt von ca. 5,6 Gew.% H2 zeigte allerdings Mg90Ni8Y1,6SE0,4. 
Wie aus Abbildung 5.9 weiterhin folgt, erreichen die hydrierten Proben bei den 
gegebenen Bedingungen (60 Minuten Hydrierung bei 300 °C und 20 bar 
Wasserstoff) nicht den theoretischen Wert für die maximale H2-Kapazität. Dies 
bestätigen ebenfalls die lichtmikroskopischen Untersuchungen, die nicht hydrierte 
Bereiche im Inneren der Probe zeigen (siehe Abbildung 5.4).  
Nach Abbildung 5.8 ist die Diffusion von Wasserstoff bei der Hydrierung nach einer 
kurzen Anfangsphase geschwindigkeitsbestimmend. Auch die Tatsache, dass die 
nicht hydrierten Bereiche ausschließlich im Inneren der Probe gefunden wurden 
(siehe Abbildung 5.4), lässt vermuten, dass eine langsame Diffusion von Wasserstoff 
für die unvollständige Hydrierung der Probe verantwortlich ist. Damit lässt sich auch 
der Unterschied zwischen den konventionellen und den rascherstarrten Mg90Ni10-
Legierungen erklären (Abbildung 5.7): während die Chemisorption in beiden Fällen 
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mit gleicher Reaktionsgeschwindigkeit verläuft, ist die Diffusion von Wasserstoff im 
grobkristallinen Gefüge offensichtlich langsamer. 
Diese Überlegungen führen zu der Erkenntnis, dass für eine weitere Optimierung der 
rascherstarrten Mg-basierten Legierungen vor allem Katalysatoren, die sowohl die 
Chemisorption von Wasserstoff als auch die Diffusion von Wasserstoff beeinflussen, 
eingesetzt werden sollen (siehe Kapitel 6). 
 
Wasserstoffdesorption: Im Abschnitt 4.4.4 wurde dargestellt, dass eine Hydrierung 
von Mg90Ni8Y1,6SE0,4 sogar bei einer Temperatur von 50 °C und einem H2-Druck von 
0,5 bar abläuft. Das größte zu lösende Problem im Hinblick auf die praktische 
Anwendung der Mg-Hydride stellt allerdings das Desorptionsverhalten dar. Dieses 
wird von der hohen thermodynamischen Stabilität des MgH2 beeinflusst (siehe 
Kapitel 2). So konnte die Wasserstoffdesorption der untersuchten Legierungen bei 
Temperaturen ≤ 250 °C erst im Vakuum erreicht werden.  
Abbildung 5.10 zeigt das Desorptionsverhalten der ausgewählten rascherstarrten 
Legierungen bei 300 °C unter 1 bar H2. Zusätzlich ist der Verlauf der Dehydrierung 
für die konventionelle Mg90Ni10-Legierung dargestellt. Im Unterschied zum 
Absorptionsverhalten (Abbildung 4.7) unterscheiden sich sowohl die Kinetik der 
Wasserstoffdesorption der einzelnen Legierungen, als auch die Menge des 




Abbildung 5.10: Wasserstoffdesorption der ausgewählten hydrierten Bänder bei 300 °C und 1 bar H2. 
 
Um die Proben miteinander zu vergleichen, fasst Abbildung 5.11 die gemessenen 
Desorptionsraten der untersuchten rascherstarrten Legierungen während der 
Dehydrierung unter 1 bar Wasserstoff bei 300 °C und im Vakuum (10-2 mbar) bei 
200 °C zusammen. Für die Berechnung der Desorptionsraten wurde nur der lineare 
Teil der Kurve berücksichtigt. Wie allerdings im Abschnitt 4.3.4 beschrieben, verläuft 
die Wasserstoffdesorption der Mg-Cu-Ni-Y-Legierungen im Vakuum mit 
abweichender Geschwindigkeit. Aus diesem Grund wurde bei diesen Legierungen 
eine mittlere Desorptionsrate über 120 Minuten ermittelt. 




Abbildung 5.11: Mit TGA ermittelte Desorptionsraten der untersuchten Legierungen bei 1 bar 
Wasserstoff und 300 °C sowie bei der Dehydrierung im Vakuum (10-2 mbar) bei 200 °C. 
 
Nach Abbildung 5.11 zeigen die Mg-Cu-Ni-Y-Legierungen die niedrigsten 
Desorptionsraten. Um die Frage, warum Mg-Cu-Ni-Y-Systeme im Vergleich zu Mg-
Ni-Y- und Mg-Ni-Legierungen eine ungünstigere Kinetik der H2-Desorption 
aufweisen, zu beantworten, müssen auch die Struktur-Untersuchungen in Betracht 
gezogen werden. Im Abschnitt 4.3.3 wurde gezeigt, dass sich die MgCu2- und 
Mg2NiH4-Phasen in einem direkten Kontakt zueinander befinden. Dies ist auf die 
Prozesse, die während der Aktivierung der rascherstarrten Bänder ablaufen, 
zurückzuführen. Dabei bilden MgCu2- und Mg2NiH4-Phasen gemeinsame Partikel mit 
einer Größe von ca. 2 µm. Das führt dazu, dass MgCu2 nicht fein in der Mg- (bzw. 
MgH2-) Matrix verteilt ist. Damit kann auch die im Abschnitt 2.2.5 beschriebene 
katalytische Wirkung von Mg2Cu nicht optimal gewährleistet werden. Weiterhin ist 
aus den neusten Ergebnissen bekannt, dass die Mg2(Ni,Cu) Phase im Vergleich zu 
der Mg2Ni Phase zwar einen höheren Desoprtionsdruck, jedoch eine schlechtere 
Sorptionskinetik aufweist [Hsu10]. Dies kann die niedrigen Dehydrierungsraten 
erklären. 
Im Gegensatz dazu zeigen Mg80Ni10Y10 und Mg90Ni8Y1,6SE0,4 sowohl unter 1 bar H2 
als auch im Vakuum die höchsten Dehydrierungsraten. 
Aus der Literatur ist bekannt, dass reines Mg allgemein eine sehr niedrige 
Desoprtionsrate aufweist. Bei 300 °C und 1 bar H2 beträgt die Desoprtionsrate von 
reinem Mg ca. 0,0005 Gew.%-H2/min [Var09], bei 250 °C im Vakuum (0,01 bar H2) 
wird in [Xie09] ein Wert von 0,01 Gew.%-H2/min angegeben. Die ermittelten 
Desorptionsraten der untersuchten Legierungen liegen deutlich oberhalb dieser 
Werte. Dies lässt sich folgendermaßen erklären: 
 
1) Feinkörniges Gefüge der rascherstarrten Legierungen: Wie die Struktur-
untersuchungen der hydrierten Proben ergaben, weisen die untersuchten Bänder ein 
nanokristallines Gefüge im hydrierten Zustand auf (Abschnitt 5.3). Die Kristallitgröße 
liegt dabei im Bereich von 50-100 nm. Damit kann die Diffusion von Wasserstoff 
durch die Korngrenzen stattfinden und so die Desorptionskinetik beschleunigen 
(siehe Abschnitt 2.1). 
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2) Anwesenheit von Katalysatoren: Wie im Abschnitt 2.2.5 erwähnt wurde, 
dehydriert Mg2NiH4 aufgrund des höheren Desorptionsdruckes früher als MgH2. Dies 
verursacht eine lokale Volumenabnahme und innere Spannungen, die die Desorption 
von Wasserstoff aus MgH2 begünstigen können [Zal99b]. Weiterhin kann die schnelle 
Desorption der untersuchten Legierungen anhand des hohen Diffusionskoeffizienten 
von Wasserstoff in Mg-Ni-Legierungen erklärt werden. Čermák und Král haben die 
Diffusionskoeffizienten von Wasserstoff in Mg-H- und Mg-Ni-H-Systemen gemessen 
[Cer08b]. Ihre Untersuchungen kamen zu dem Ergebnis, dass der 
Diffusionskoeffizient von Wasserstoff in der hydrierten eutektischen Mg-Mg2Ni 
Legierung (2,79·10-11 m2/s) ca. siebenmal so groß wie in reinem MgH2 (0,414·10-11 
m2/s) bzw. in Mg2NiH4 (10,2·10-14 m2/s) ist. Diese Erscheinung wurde durch die 
schnelle Diffusion von Wasserstoff an der Phasengrenzfläche zwischen MgH2 und 
Mg2NiH4 bzw. Mg2NiH0,3 erklärt. Dies kann allerdings nur unter der Voraussetzung 
erfüllt werden, dass die Mg2NiH4/Mg2NiH0,3- und MgH2-Phasen gemeinsame 
Phasengrenzen aufweisen, damit die Diffusion von Wasserstoff ungehindert und 
über den gesamten Legierungsbereich homogen stattfinden kann. Aus den raster-
elektronenmikroskopischen Aufnahmen wird ersichtlich, dass diese Forderung erfüllt 
ist.  
Die Anwesenheit von Katalysatoren kann auch die schnelle Desorptionsrate der 
konventionellen Mg90Ni10-Legierung, die allerdings unterhalb der der rascherstarrten 
Mg90Ni10-Legierung liegt (Abbildung 5.10), erklären.  
Wie schon im Abschnitt 2.2.5 erwähnt wurde, ist der Mechanismus der Dehydrierung 
der Mg-basierten Legierungen und die Rolle der Katalysatoren bei diesem Prozess 
bis heute nicht eingehend geklärt. Um das Desorptionsverhalten der rascherstarrten 
Legierungen besser zu verstehen, wurden die Prozesse und Reaktionen, die 
während der Desorption ablaufen, mittels DSC-Analyse und in situ-
Synchrotronuntersuchungen verfolgt.  
Abbildung 5.12 stellt den Vergleich der DSC-Ergebnisse, die während der 




Abbildung 5.12: DSC-Kurven von rascherstarrten und hydrierten Mg-basierten Legierungen  
während der Desorption (5 K/min, 1 bar Ar).  
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Aus Abbildung 5.12 geht hervor, dass reines MgH2-Pulver bei einer Temperatur ab 
391 °C dehydriert. Dieser Wert stimmt mit der Literatur überein [Arg07, Var06].  
Wie schon in Abschnitt 4.1 erwähnt wurde, entspricht der erste endotherme Peak bei 
Mg90Ni10 der Dehydrierung von Mg2NiH4, das im Vergleich zu MgH2 
thermodynamisch instabiler ist (Abbildung 2.3). Der zweite Peak entspricht dann der 
Dehydrierung von MgH2. Dabei ist deutlich zu erkennen, dass die Desorption von 
MgH2 im Falle von Mg90Ni10 zu niedrigeren Temperaturen verschoben ist (Tabelle 
5.5). Dieser Befund kann auf die Wirkung von Ni bzw. Mg2Ni (siehe oben) und das 
feinkörnige Gefüge zurückgeführt werden.  
 
Tabelle 5.5: Onset-Temperaturen der einzelnen Peaks während der Desorption unter 1 bar Ar. 
 
Legierung 
Erster endothermer Peak 
 [°C] 
Zweiter endothermer Peak 
 [°C] 
MgH2 - 391 
Mg90Ni10 221 325 
Mg90Ni8Y1,6SE0,4 199 273 
Mg85Cu5Ni5Y5 235 - 
Mg80Ni10Y10 194 300 
 
Wie in situ-SR-XRD-Messungen zeigten, spielt die Mg2NiH0,3-Phase während der 
Dehydrierung der Mg90Ni10-Probe eine wichtige Rolle, weil der Wasserstofftransfer 
offensichtlich durch diese Phase stattfindet. Die sich daraus ergebende 
Fragestellung, ob Wasserstoff vorwiegend durch die Phasengrenzflächen, Mg oder 
ausschließlich durch Mg2NiH0,3 diffundiert, lässt sich im Rahmen dieser Arbeit nicht 
klären und muss in zukünftigen Untersuchungen erörtert werden. 
 
Die zwei Desorptionsstufen können auch im Fall von Mg80Ni10Y10 und 
Mg90Ni8Y1,6SE0,4 festgestellt werden. Allerdings ist bei diesen Legierungen auch die 
Zersetzung von Y-Hydriden zu berücksichtigen [Yar97]. Diese Reaktion lässt sich 
aufgrund der Überlagerung mit dem Mg2NiH4-Peak (der erste endotherme Peak) 
nicht abbilden (siehe 4.2.5). Auch bei Mg80Ni10Y10 und Mg90Ni8Y1,6SE0,4 ist eine 
Verschiebung des MgH2-Peaks im Vergleich zu reinem MgH2 deutlich zu sehen 
(Tabelle 5.5). Durch in situ-SR-XRD-Messungen konnten bei Mg80Ni10Y10 die 
einzelnen Reaktionen nachgewiesen werden (Kapitel 4.2.5). Gleichzeitig wurde 
gezeigt, dass die Umwandlung von YH3 in YH2 im Vergleich zur Desorption von 
MgH2 und Mg2NiH4 langsamer abläuft. Sogar nach 64 Minuten bei 200 °C im 
Vakuum kann noch ein gewisser Anteil der YH3-Phase detektiert werden. 
Bemerkenswert ist weiterhin, dass im Fall der Mg-Cu-Ni-Y-Legierung nur ein breiter 
Peak während der Dehydrierung zu sehen ist (Kapitel 4.3.5). Wie in situ-SR-XRD-
Untersuchungen zeigten, liegt dies an der Bildung der Mg2Ni0,5Cu0,5-Phase und an 
dem simultanen Ablauf mehrerer Reaktionen während der Dehydrierung. Die 
Gesamtreaktion kann folgendermaßen beschrieben werden (siehe Abschnitt 4.3.5 
und [Dar83]):  
 
3 MgH2 +  MgCu2 + 2 Mg2NiH4 Æ 4 Mg2Ni0,5Cu0,5 + 7 H2   (5.1) 
 
Zusammenfassend kann gesagt werden, dass die Desorptionskinetik der 
untersuchten Mg-basierten Legierungen im Vergleich zu reinem Mg deutlich 
schneller ist. Gründe dafür sind offensichtlich die katalytische Wirkung der 
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Legierungselemente und die nanokristalline Struktur der Legierung (siehe oben). 
Auch im Vergleich zu einer konventionellen Mg-Ni-Legierung zeigen rascherstarrte 
Legierungen höhere Desorptionswerte (Abbildung 5.10). Allerdings lässt sich anhand 
der beschriebenen experimentellen Befunde zur Wasserstoffdesorption der 
rascherstarrten Legierungen keine eindeutige Aussage über Mechanismen und den 




Wie schon in Kapitel 2 erwähnt wurde, ist die Zyklenstabilität rascherstarrter Mg-
Legierungen bisher nicht ausreichend untersucht. In der vorliegenden Arbeit wurden 
sowohl die Änderungen des Gefüges als auch die Sorptionseigenschaften von 
rascherstarrten Legierungen innerhalb von 23 H-D-Zyklen anhand von 
Mg90Ni8Y1,6SE0,4 verfolgt (Abschnitt 4.4). Es wurde gezeigt, dass die 
Hydrierungskinetik bei allen Zyklen bis zu einer Aufnahme von 50 % etwa gleich 
bleibt (siehe Abbildung 4.83). Hingegen ist ein deutlicher Unterschied der 
Hydriergeschwindigkeit nach der Aufnahme von über 4 Gew.%-H2 zu beobachten. 
Gleichfalls nimmt der Hydrierungsgrad zu. Dieser experimentelle Befund kann durch 
folgende Effekte initiiert werden: 
 
- Bei nanokristallinen Proben kann Kornwachstum den Hydrierungsgrad erhöhen 
[Deh02], da sich die Korngrenzen ähnlich dem amorphen Bereich verhalten und nur 
geringe Wasserstoffmengen speichern können [Kir88, Pun06]. Die Untersuchungen 
des Gefüges eines aktivierten Mg-Ni-Bandes wurden im Abschnitt 4.1.3.1 
beschrieben. Daraus folgte, dass nach der Aktivierung das Gefüge des hydrierten 
Bandes im kristallinen Zustand vorliegt und aus Mg2NiH4/Mg2NiH0,3-Phasen in einer 
MgH2-Matrix besteht. Die REM- und TEM-Untersuchungen der hydrierten Mg-Ni-Y-
SE-Bänder nach 23 H-D-Zyklen zeigen ein nanostrukturiertes Gefüge, das nahezu 
unverändert bleibt (Abbildung 4.82), so dass eine wesentliche Kornvergröberung 
nach den Aktivierungszyklen ausgeschlossen werden kann. Dadurch kann die 
Steigerung des Hydrierungsgrades von ca. 10 % also nicht erklärt werden (siehe 
Abbildung 4.83 und Tabelle 5.3). Weiterhin würde das Kornwachstum eine 
schlechtere Absorptions- und Desorptionskinetik verursachen. Dies wurde allerdings 
nicht beobachtet (siehe ebenfalls Abbildung 4.83).  
 
- Im Abschnitt 5.4 wurde gezeigt, dass die Wasserstoffdiffusion nach dem 
chemisorptions-kontrollierten Anfangsbereich offensichtlich den geschwindigkeits-
bestimmenden Schritt der Hydrierung darstellt. Wie im Abschnitt 4.4.3 erwähnt 
wurde, entstehen während des Zyklierens aufgrund der Volumenänderungen des 
Metalls Risse in der Probe. Demzufolge vergrößert sich die spezifische Oberfläche 
des Bandes. Dadurch kann die Wasserstoffzufuhr (Wasserstoffströmung) in das 
Innere der Probe erleichtert werden. Gleichzeitig werden kürzere Diffusionswege im 
Material im Vergleich zu einem Band ohne Risse geschaffen. Dies führt zu den 
höheren erreichten Wasserstoffgehalten (bei gleicher Zeit) (Abbildung 5.13). Diese 
Erklärung stimmt auch mit den Beobachtungen in der Literatur überein. So wurde 
eine Erhöhung der Speicherkapazität mit steigender Anzahl von H-D-Zyklen bereits 
für gemahlenes Mg-Ni-Pulver beschrieben [Ha07]. Dabei traten die stärksten 
Veränderungen innerhalb der ersten zehn Zyklen auf. Dieser Befund wurde durch 
eine Reduzierung der Partikelgröße während des Zyklierens erklärt [Ha07].  




Abbildung 5.13: Schematische Darstellung der mittleren Diffusionswege von Wasserstoff (rote Pfeile) 
und des Hydrierungsfortschrittes nach der gleichen Zeit t in einem Band ohne Risse (a) und ein einem 
Band mit Rissen (b). 
 
 
5.6 Bewertung der Ergebnisse  
 
Abbildung 5.14 fasst die wichtigsten Merkmale von reinem Mg und den in dieser 
Arbeit untersuchten Systemen bezüglich ihrer Eignung als 
Wasserstoffspeichermaterialien zusammen. Die Daten für reines Mg (Pulver) wurden 
dafür aus [Var09] übernommen. 
 
Aus den abgebildeten Ergebnissen lässt sich ableiten, dass das in dieser Arbeit 
vorgeschlagene Mg-Ni-Y-SE-System, das eine Weiterentwicklung des Mg-Ni-Y-
Systems darstellt, eine vergleichsweise hohe Speicherkapazität und eine schnelle 
Kinetik der Wasserstoffsorption aufweist. Weiterhin besteht hierbei die Möglichkeit 
einer kostengünstigen und einfachen Herstellung der Vorlegierung durch die 
Verwendung einer kommerziellen Mg-Masterlegierung (WE54) (Abschnitt 4.4). Somit 
ist das System Mg-Ni-Y-SE von den untersuchten Legierungen der Werkstoff mit 
dem größten Potential für den Einsatz als Wasserstoffspeichermaterial. 
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Abbildung 5.14: Vergleich von Mg und den in dieser Arbeit untersuchten Systemen bezüglich ihrer 
Eignung als Wasserstoffspeichermaterialien (Der Hydrierungsgrad wurde bei allen Proben nach 60 
Minuten bei 300 °C und 20 bar H2 bestimmt; die Angaben zur Absorptionskinetik beziehen sich auf 
den linearen Anfangsbereich des Hydrierungsverlaufes ebenfalls bei 300 °C und 20 bar H2;. die Werte 
für die H2-Desorptionskinetik wurden der Abbildung 4.10 entnommen; der Wert für „Gefüge“ gibt die 
Kristallitgröße der feinstverteilten Phase im Gefüge an). 
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6 Zusammenfassung und Ausblick 
 
Angesichts des steigenden Energieverbrauchs bei Verknappung fossiler 
Energieträger und des weltweiten Klimawandels ergibt sich die große 
Herausforderung der Einführung alternativer Energieträger. Aus regenerativen 
Energiequellen erzeugter Wasserstoff kann in Zukunft als CO2-freier 
Sekundärenergieträger diese Rolle einnehmen. Allerdings stellt die sichere und 
kompakte Wasserstoffspeicherung bisher eine der größten Herausforderungen für 
den Einstieg in eine Wasserstoffwirtschaft dar. Es ist daher von entscheidender 
Bedeutung, neuartige Verfahren zur sicheren, reversiblen, effizienten und 
kostengünstigen Speicherung von Wasserstoff zu entwickeln. 
Im Gegensatz zu Druckgas- bzw. Kryo-Speichern eröffnen Metallhydride eine 
vielversprechende Option, Wasserstoff auf engem Raum und unter vergleichsweise 
niedrigem Druck bzw. bei moderater Temperatur ohne Abdampfverluste zu 
speichern. Besonders eignen sich Mg-reiche Legierungen aufgrund ihrer hohen 
gravimetrischen reversiblen Wasserstoffspeicherdichte (7,6 Gew.% im Falle von 
Mg2H), sowie ihrer hohen Stabilität, geringen Dichte und niedrigen Kosten zur 
reversiblen und kompakten Speicherung von Wasserstoff. Allerdings wird eine 
schnelle Kinetik der Ab- bzw. Desorptionsreaktionen nur dann erreicht, wenn ein 
nanoskaliges Legierungsgefüge vorliegt und katalytisch aktive Elemente enthalten 
sind.  
 
Im Rahmen der vorliegenden Arbeit sind daher die Struktur und die 
Wasserstoffsorptionseigenschaften neuer nanokristalliner, hydridbildender 
magnesiumbasierter Legierungen, die mittels Rascherstarrung (Melt-Spinning 
Verfahren) hergestellt wurden, untersucht worden. Der Schwerpunkt der Arbeit 
bestand in der Erforschung der Vorgänge während der Aktivierung und der 
zyklischen Hydrierung/Dehydrierung der rascherstarrten Mg-Legierungen. Zusätzlich 
wurde das Gefüge, das sich nach der Kristallisation, Aktivierung bzw. Hydrierung 
einstellt, seine Erhaltung und Auswirkung auf das H2-Speicherverhalten (Struktur-
Eigenschafts-Beziehungen) untersucht. 
 
Zur Realisierung dieser Ziele wurde, ausgehend von dem Mg-Ni-Legierungssystem, 
eine Vielzahl größtenteils glasbildender Legierungen hergestellt und deren 
Kristallisationsverhalten und Wasserstoffsorptionseigenschaften untersucht 
(Kapitel 4):  
 
• Mg-Ni-System:   Mg98Ni2, Mg95Ni5, Mg90Ni10 
• Mg-Ni-Y-System:   Mg90Ni5Y5, Mg80Ni10Y10 
• Mg-Cu-Ni-Y-System:  Mg90Cu2,5Ni2,5Y5, Mg85Cu5Ni5Y5, Mg80Cu5Ni5Y10 
• Mg-Ni-Y-SE-System:  Mg90Ni8Y1,6SE0,4 
 
Durch (in situ-) röntgenographische Untersuchungen des rascherstarrten Gefüges 
und durch die Bestimmung der Glasübergangstemperaturen der Legierungen wird 
deutlich, dass mit steigendem Ni-, Y- und Cu-Gehalt die Glasbildungsfähigkeit der 
Legierungen signifikant erhöht wird. Dabei bewirken Ni und Y einen besonders 
positiven Effekt auf die Glasbildungsfähigkeit und damit auf die thermische Stabilität 
der unterkühlten Schmelze gegen Kristallisation. 
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Das Aktivierungsverhalten der untersuchten Legierungen ändert sich ebenfalls 
signifikant mit dem Gehalt an Legierungselementen. Die Legierungen mit den 
niedrigen Legierungsgehalten können innerhalb von einem mehrstündigen Prozess 
bei 385 °C und 30 bar H2 aktiviert werden (z.B. Mg90Ni10, Mg90Cu2,5Ni2,5Y5). Für die 
Aktivierung der Legierungen mit einem Mg-Gehalt < 90 At.% ist eine thermische 
Behandlung innerhalb mehrerer Zyklen notwendig. 
 
Die für die Verbesserung der Kinetik des H2-Speicherverhaltens angestrebte 
Nanostruktur konnte nach der Hydrierung der rascherstarrten Legierungen erreicht 
werden. Die REM-, TEM- sowie EFTEM (EELS)-Untersuchungen zeigten, dass ein 
Y-Zusatz zu Mg-basierten Legierungen zu einer sehr feinen (ca. 50 nm) und 
homogenen Verteilung von Y-Hydriden im Gefüge der rascherstarrten Bänder führt. 
Mg2Ni-Hydride bilden dagegen größere Körner im Größenbereich von 2-3 µm 
[Kal09]. Bei den Cu-haltigen Legierungen wurde eine Koexistenz von Mg2NiH4 und 
MgCu2 in direkter Nachbarschaft nachgewiesen. Diese Erscheinungen sind auf die 
Bildung einer Mg2(Cu,Ni)-Phase während der Aktivierung zurückzuführen [Kal11].  
Die Analysen der Reaktionskinetik und der erreichten Hydrierungsgrade wurden mit 
der Hochdruck-TGA durchgeführt. Es wurde gezeigt, dass die Anfangskinetik der 
Wasserstoffabsorption bei allen Legierungen etwa gleich ist, sich die Kinetik der 
Wasserstoffdesorption und die erreichten Hydrierungsgrade dagegen deutlich 
voneinander unterscheiden. Dabei zeigte Mg90Ni8Y1,6SE0,4 aufgrund des hohen 
Wasserstoffgehaltes von bis zu 5,6 Gew.%-H2 (bei 300 °C/20 bar H2) und der 
schnellen Reaktionskinetik (1,7 Gew.%-H2/min) das beste Ergebnis als 
Wasserstoffspeichermaterial im Vergleich zu den anderen untersuchten Systemen 
(siehe Abbildung 5.14).  
Eine Einordnung dieser Ergebnisse in die bisher vorliegenden experimentellen Daten 
zu rascherstarrten Mg-basierten Legierungen zeigt, dass die aktivierte 
Mg90Ni8Y1,6SE0,4-Legierung einen der höchsten Werte des Wasserstoffgehaltes 
aufweist [Spa04, Son08, Wu09, Zha10, Zha11, Kal11b]. Bei der Verwendung 
anderer Herstellungsverfahren (z.B. Reactive ball milling) und anderer Katalysatoren 
(Fe, Ti, Nb2O5) lassen sich zwar noch höhere Werte des Wasserstoffgehaltes für Mg-
basierte Systeme erreichen, aber diese Legierungen weisen meist andere Nachteile 
(aufwändige Herstellung, schlechte Handhabung, fehlende Zyklenstabilität) auf 
[Jai10].   
 
Detaillierte Untersuchungen der Wasserstoffabsorption haben gezeigt, dass die 
Chemisorption während des linearen Anfangsbereiches des Hydrierungsverlaufes 
geschwindigkeitsbestimmend ist. Nach dem linearen Hydrierungsverlauf ist die 
Hydrierungskinetik von der Wasserstoffdiffusion durch eine geschlossene 
Hydridschicht beeinflusst (siehe Abbildung 5.8). 
Aufgrund der hohen thermischen Stabilität von MgH2 stellt besonders das 
Desorptionsverhalten der Mg-basierten Legierungen eine wesentliche 
Herausforderung für ihre spätere Anwendung dar. Aus diesem Grund wurden die 
während der Desorption ablaufenden Prozesse grundlegend untersucht. Dafür 
wurden in situ-Synchrotron-XRD-Messungen durchgeführt [Kal10]. Diese 
Synchrotron-XRD-Messungen haben verschiedene Mechanismen der Dehydrierung 
von Mg-Ni, Mg-Ni-Y und Mg-Cu-Ni-Y-Systemen gezeigt (Kapitel 4.1-4.3). Bei der Mg-
Ni-Legierung wurde beobachtet, dass die Dehydrierung von MgH2 in Anwesenheit 
von Mg2NiH0,3 stattfindet. Damit dient Mg2NiH0,3 als eine Wasserstoff-Transferphase. 
Dieses Verhalten wurde allerdings für die Y-haltigen Legierungen nicht detektiert. 
Dies konnte durch eine kleinere Kristallitgröße der Mg2Ni-Phase und der damit 
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verbundenen hohen Reaktionsgeschwindigkeit der Mg2NiH4- und der Mg2NiH0,3-
Phase erklärt werden. Im Fall des Mg-Cu-Ni-Y-Systems wurden simultane 
Dehydrierungen von MgH2, Mg2NiH4 sowie die parallele Bildung der Mg2Cu-Phase 
aus Mg und MgCu2 beobachtet. 
 
Mit dem breiten Spektrum der Untersuchungen (REM, EELS, TEM, HP-TGA, DSC, 
in situ-Synchrotron-XRD) als auch durch gezielte Variation der Zusammensetzungen 
wurden neue und grundlegende Erkenntnisse zum H2-Speicherverhalten der 
rascherstarrten Mg-basierten Legierungssysteme gewonnen. Besondere Beachtung 
verdient die Mg90Ni8Y1,6SE0,4-Legierung. Durch die Möglichkeit einer einfachen 
Herstellung, ihre schnelle Reaktionskinetik, ihren hohen Wasserstoffgehalt (bis zu 
5,6 Gew.%) und ihre gute Zyklenstabilität eignet sich diese Legierung zur sicheren, 
volumeneffizienten sowie leichtgewichtigen Speicherung von Wasserstoff. Damit 
kann Wasserstoff gespeichert, transportiert und als CO2-freier 
Sekundärenergieträger in stationären und mobilen Anwendungen eingesetzt werden 
[Kal11b]. 
 
Zukünftige Forschungsarbeiten an rascherstarrten magnesiumbasierten Legierungen 
für die Wasserstoffspeicherung sollten sich einerseits auf die genauen Vorgänge 
während der Aktivierung der rascherstarrten Legierungen konzentrieren, um die 
Zusammenhänge zwischen dem entstehenden nanokristallinen Werkstoffzustand 
und dem H2-Speicherverhalten aufzuklären. Gleichzeitig wird empfohlen in situ-
Synchrotron-XRD-Untersuchungen während der Hydrierung der aktivierten Proben 
durchzuführen, um die Wirkung der einzelnen katalytischen Komponenten zu 
erforschen. Andererseits könnte es hilfreich sein, ausgehend von der 
Mg90Ni8Y1,6SE0,4-Legierung weitere Legierungen mit geringfügigen systematischen 
Änderungen der Zusammensetzung herzustellen, um z.B. die Wirkung einzelner 
Elemente auf die strukturellen Eigenschaften und die Wasserstoff-
sorptionseigenschaften im System Mg-Ni-Y-SE zu ermitteln. Anhand der 
gewonnenen Ergebnisse sollten dabei katalytisch wirkende Elemente eingesetzt 
werden, die sowohl die Chemisorption von Wasserstoff als auch die Diffusion von 
Wasserstoff verbessern. Dabei bietet sich zusätzlich zu Ni, Y und Metallen der SE 
auch die Zulegierung des Ce- und La-reichen Mischmetalls [Wu09, Wu11] an. 
Ein weiterer Ansatzpunkt für zukünftige Forschungsarbeiten liegt in der 
Untersuchung der thermodynamischen Aspekte von rascherstarrten Legierungen. 
Wie im Kapitel 2 beschrieben, verändert die Anwesenheit der katalytisch wirkenden 
Elemente nur die kinetischen und nicht die thermodynamischen Eigenschaften des 
Systems Mg-H. Allerdings kann die Bildung weiterer Phasen (Y-Hydride, Mg2(Ni,Cu)-
Phasen) die Thermodynamik der Legierung beeinflussen. 
In der vorliegenden Arbeit wurde eine Variante gezeigt, wie der im MgH2 gebundene 
Wasserstoff mittels EELS-Untersuchungen und Elementmappping sichtbar gemacht 
werden kann. Durch Einsetzen eines beheizbaren TEM-Probenhalters besteht damit 
die Möglichkeit, die Prozesse während der Dehydrierung von MgH2 in situ zu 
beobachten. Auf diese Weise können Aussagen über Mechanismen der Keimbildung 
und des Keimwachstums der Mg-Phase getroffen werden, was zum besseren 
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Abbildung A.1: Dampfdruckkurven ausgewählter Metalle. 1 Torr = 1,32 mbar; Punkte • auf den 





158  Anhang 
 
 
Tabelle A.1: Kompressionsfaktor von Wasserstoff bei verschiedenen Temperaturen und H2-Drücken 
(berechnet nach Gl. 3.7) 
 
Kompressionsfaktor zH2  
Temperatur  [°C] 
Druck [bar] 
25 100 200 300 400 
1 1,000605739 1,000512888 1,000416473 1,000346232 1,000294062
5 1,003029259 1,002563945 1,002081698 1,001730582 1,001469842
10 1,006060014 1,005126717 1,004161759 1,003459737 1,00293853
15 1,009092411 1,007688412 1,006240242 1,005187502 1,004406088
20 1,01212659 1,010249124 1,008317204 1,006913913 1,00587254
25 1,015162686 1,012808948 1,010392701 1,008639005 1,007337912
30 1,018200828 1,015367971 1,012466788 1,010362815 1,008802227
35 1,021241141 1,017926282 1,014539517 1,012085377 1,010265508
40 1,024283744 1,020483965 1,016610942 1,013806725 1,011727779
45 1,027328752 1,023041102 1,018681114 1,015526892 1,013189063
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